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„Der Maler soll nicht bloß malen, was er vor sich sieht,  
  sondern auch, was er in sich sieht. Sieht er aber  
  nichts in sich, so unterlasse er auch zu malen,  
  was er vor sich sieht.“ 
 
         - Caspar David Friedrich - 
 
 
 
 
 
 
 
1   Einleitung 
 
Die Dünnschichttechnologie erlangt in der heutigen wissenschaftlichen Forschung  
und wirtschaftlichen Produktion eine immer bedeutendere Stellung. So werden 
mittlerweile in vielen optischen Anwendungen, wie z.B. bei der Entspiegelung 
von Fenstern und Linsen, Dünnschichten aufgrund ihres günstigen Reflexions- 
und Transmissionsverhaltens eingesetzt. Weiterhin spielt die Dünnschicht-
technologie bei der Oberflächenveredlung, wie beispielsweise beim Korrosions-
schutz sowie in der Mikroelektronik bei der Fertigung von Transistoren und 
anderen Halbleiterbauelementen, die z.B. in Solarzellen, Computerchips oder TFT-
Flachbildschirmen verbaut werden, eine wichtige Rolle [GUP01, CHO04]. 
Interessant ist, dass bei der Synthese eines Stoffes in Form einer Dünnschicht 
dessen strukturelle Eigenschaften zum Teil durch die Struktur des Substrates 
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vorgegeben werden können. So zeigen viele Materialien, die in Form von 
Dünnschichten epitaktisch auf Substraten abgeschieden werden, interessante 
Materialeigenschaften, wie z.B. Piezoelektrizität oder eine erhöhte elektrische 
Leitfähigkeit, während die Bulkmaterialien desselben Materials diese oft nicht 
aufweisen [ELS01]. Somit werden neuartige Materialien mit technisch nutzbaren 
Eigenschaften ermöglicht. In der heutigen Forschung und Entwicklung ist die 
Dünnschichttechnologie daher eine entscheidende Schlüsseltechnologie bei der 
Synthese neuer funktionaler Materialien.  
Oft werden die oben angesprochenen Materialeigenschaften auch durch 
ungewöhnliche strukturelle und chemische Eigenschaften hervorgerufen. 
Während die Struktur von kristallinen Materialien weitestgehend verstanden ist 
und mit modernen Diffraktionstechniken routinemäßig aufgeklärt werden kann, 
so besteht vom amorphen Zustand noch eine erheblich unklarere Struktur-
vorstellung, da solche Phasen für diverse Strukturaufklärungsmethoden nicht so 
leicht zugänglich sind. Nichts desto trotz sind mit einer amorphen Struktur oft 
interessante und zum Teil technisch nutzbare Materialeigenschaften verknüpft. So 
zeichnen sich beispielsweise Phasenwechselmaterialien [WUT07, WUT08] durch 
den steuerbaren Übergang vom amorphen in den kristallinen Zustand und 
umgekehrt aus, wodurch sie sich als Speichermedien in Form von CDs und DVDs 
etabliert haben. Viele amorphe Metalle [MIL01] (sogenannte metallische Gläser) 
zeichnen sich durch eine hohe thermische und mechanische Stabilität und  
hohe Korrosionsresistenz aus. Darüber hinaus eignen sich diverse amorphe  
Oxide [NOM04, OFU07] aufgrund ihrer optoelektronischen Eigenschaften als  
Materialien für Halbleiterbauelemente, wie z.B. Solarzellen oder Dünnschicht-
transistoren.  
Andere vielversprechende Materialien sind nicht-stöchiometrische Verbin-
dungen – im Sinne von Bertholliden. Die durch Nicht-Stöchiometrie verbundenen 
strukturellen und elektronischen Defekte bewirken, dass oft Phänomene, wie z.B. 
Ionenleitung oder extrinsische Halbleitung, entstehen. Somit werden technische 
Anwendungen, wie Membranen, Gassensoren oder Festelektrolytbrennstoffzellen, 
möglich [KIL82]. 
Kombiniert man eine amorphe Struktur und eine nicht-stöchiometrische 
Zusammensetzung in einem Material, so treten zum Teil neue Material-
eigenschaften oder Phänomene auf. In amorphem und nicht-stöchiometrischem 
Galliumoxid konnte so ein thermisch induzierter Isolator-Metall-Übergang 
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realisiert werden [NAG08]. Weiterhin lassen sich durch diese Kombination die 
optischen und elektronischen Eigenschaften eines Materials ändern, was 
Bandlücken-Tuning ermöglicht und daher im Bereich der Halbleitertechnologie 
von Interesse ist. So lassen sich die optischen Bandlücken von Siliziumnitriden 
und -oxidnitriden sowie von Germaniumcarbiden durch Variation von Struktur 
und Stöchiometrie über einen großen Energiebereich einstellen [GRI02, BEN04]. 
In diesem Zusammenhang besteht die Frage, auf welche Art Eigenschaften, 
wie beispielsweise die elektrische Leitfähigkeit oder die optische Bandlücke, mit 
der chemischen Zusammensetzung und der Kristallstruktur korrelieren. Die 
Kenntnis über diesen Zusammenhang würde die gezielte Synthese von Materia-
lien mit definierten Eigenschaften ermöglichen. Aus diesen Gründen besteht ein 
großer Forschungsbedarf bei der Synthese und Entwicklung von neuen Materia-
lien mit variabler Struktur und Stöchiometrie sowie dem Verständnis des 
Zusammenhangs zwischen der Struktur und Stöchiometrie dieser Materialien 
einerseits und ihren elektrischen und optischen Eigenschaften andererseits. 
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„Wir wollten in Bremen kein Gegentor kassieren.  
  Das hat auch bis zum Gegentor ganz gut geklappt.“ 
 
         - Thomas Häßler - 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
2   Ziel der Arbeit 
 
Im Rahmen dieser Arbeit sollen verschiedene oxidische und nitridische  
Materialien in Form von Dünnschichten mittels des Verfahrens der gepulsten 
Laserdeposition (PLD) hergestellt werden und deren mikroskopische und 
makroskopische Eigenschaften charakterisiert werden. Bei den zu synthetisieren-
den Materialien handelt es sich um Galliumoxide, Galliumnitride und Barium-
zirkonate. Diese sollen mit einer großen strukturellen und stöchiometrischen 
Bandbreite abgeschieden werden, wobei der Fokus auf der Synthese von 
amorphen sowie anionendefizienten Proben liegt.  
Konkret ist bei der Charakterisierung dieser Schichten zu prüfen, wie sich 
unterschiedliche PLD-Prozessparameter auf die Stöchiometrie und die Struktur 
bzw. Kristallinität der Schichten auswirken. In dieser Arbeit wird dabei die 
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Abhängigkeit der Schichteigenschaften von der Substrattemperatur und dem 
verwendeten Hintergrundgas untersucht. Die strukturellen Eigenschaften werden 
mittels Röntgendiffraktometrie (XRD) und Röntgenabsorptionsspektroskopie 
(XAS) ermittelt. Ziel dieser Strukturanalysen ist es, mittels XRD Informationen 
über die Kristallinität der Proben sowie über die Struktur von eventuell auftreten-
den kristallinen Phasen zu erhalten und mittels XAS die lokale Nahordnung von 
amorphen wie auch kristallinen Proben näher zu beleuchten. Dabei ist vor allem 
die Frage interessant, ob im amorphen Zustand die gleiche Nahordnung wie in 
dem entsprechenden kristallinen Material existiert. Die Bestimmung der 
chemischen Zusammensetzung geschieht mittels Elektronenstrahlmikroanalyse 
(ESMA). Der Fokus liegt bei diesen Untersuchungen auf den Fragen, in welchem 
Ausmaß sich das Anionen/Kationen-Verhältnis steuern lässt und wie sich dieses 
auf die Defekte und die Struktur der Dünnschichten auswirkt.  
Des Weiteren sollen die elektrische Leitfähigkeit und die optische Absorption 
der Schichten näher untersucht werden, um zu prüfen, ob eine Korrelation 
zwischen den stöchiometrischen und strukturellen Eigenschaften einerseits und 
den elektrischen und optischen Eigenschaften andererseits besteht. Wäre dies der 
Fall, so könnten die Struktur und Stöchiometrie und somit die optischen und 
elektrischen Eigenschaften durch die während des PLD-Prozesses verwendeten 
Syntheseparameter gezielt gesteuert werden. Dazu werden die elektrische 
Leitfähigkeit mittels der van der Pauw-Methode und die optische Bandlücke 
mittels UV/Vis-Spektroskopie bestimmt. In diesem Zusammenhang soll vor allem 
der Frage auf den Grund gegangen werden, in welchem Ausmaß die Nicht-
Stöchiometrie und die amorphe Struktur neue elektronische Defektzustände 
erzeugen. 
All dies geschieht zur materialwissenschaftlichen Erforschung neuartiger 
Materialien, die möglicherweise zukünftig technisch, z.B. in der Dünnschicht- 
oder Halbleitertechnologie, eingesetzt werden könnten.  
 
Ein weiteres Ziel dieser Arbeit ist es, die Vorgänge bei der Kristallisation von 
amorphen Dünnschichten näher zu beleuchten. Dazu sollen verschiedene 
Kristallisationsexperimente durchgeführt werden und die Änderungen der 
strukturellen, chemischen und elektrischen Filmeigenschaften während der 
Kristallisation verfolgt werden. So soll vor allem der Isolator-Metall-Übergang, 
der während der Kristallisation von β-Ga2O3 in amorphem und nicht-
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stöchiometrischem Galliumoxid [NAG08] auftritt, näher untersucht werden. Dabei 
liegt das Augenmerk auf der Aufklärung des Kristallisationsmechanismus sowie 
der Identifizierung der während der Kristallisation auftretenden (Zwischen-) 
Phasen. 
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„Ich weiß nicht immer wovon ich rede, 
  aber ich weiß, dass ich recht habe.“          
 
         - Muhammad Ali -  
 
 
     
 
 
 
 
 
 
3   Grundlagen 
 
3.1   Der feste Zustand 
 
Der feste Aggregatzustand unterscheidet sich vom flüssigen und gasförmigen 
Zustand dadurch, dass die Atome an räumlich unveränderlichen Positionen 
angeordnet sind. Während bei Flüssigkeiten und Gasen die Atome in ständiger 
Bewegung sind, gibt es bei Festkörpern klar definierte Positionen, um die die 
Atome je nach Temperatur unterschiedlich stark schwingen. Durch Fehlstellen 
und Diffusionsprozesse ist es zwar möglich, dass sich Atome auch in Festkörpern 
bewegen, jedoch ist das Ausmaß dieser Bewegungsprozesse im Vergleich zu 
Flüssigkeiten und Gasen sehr klein. Durch diese zeitlich unveränderte Struktur 
und den daraus resultierenden kleinen Atomabständen werden die atomaren 
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Wechselwirkungen groß und tragen somit in erhöhtem Maße zu den chemischen 
und physikalischen Eigenschaften des Stoffes bei. Somit können Eigenschaften, 
wie z.B. elektrische Leitfähigkeit, Magnetismus oder Supraleitung, entstehen. 
 
3.1.1   Das Bändermodell von Festkörpern 
 
Während sich die Valenzelektronen bei Atomen und Molekülen in scharf 
definierten Energieniveaus befinden, sind in Festkörpern sehr viele Atome so nah 
beieinander angeordnet, dass aufgrund des Pauli-Prinzips für Fermionen keine 
Energieentartung mehr vorliegt. Die elektronischen Energiezustände der 
einzelnen Atome spalten energetisch auf und es bilden sich Energiebänder, in 
denen die Energieniveaus so dicht beieinander liegen, dass man von einem 
Energiekontinuum sprechen kann. Die Besetzung der Energiebänder mit 
Elektronen wird durch die Fermi-Dirac-Verteilung [IBL01] beschrieben: 
 
 
1
k
exp
1
)(
+
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
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 −
=
T
EE
En
Fi
i  
(1) 
 
Die mittlere Besetzungswahrscheinlichkeit 〈 n(Ei) 〉  eines elektronischen Niveaus 
mit einer Energie Ei ist dabei von der Temperatur T und der Fermi-Energie EF bei 
0 K abhängig. In einem Festkörper wird das (bei 0 K) energetisch höchste mit 
Elektronen besetzte Band Valenzband und das energetisch tiefste unbesetzte Band 
Leitungsband genannt. Die Energiedifferenz zwischen der Oberkante des Valenz- 
und der Unterkante des Leitungsbands wird als Bandlücke Eg bezeichnet. Damit 
sich Elektronen im Festkörper bewegen können, muss eine Anregung vom 
Valenz- ins Leitungsband erfolgen. Je nach Lage der beiden Bänder relativ 
zueinander und der Lage der Fermi-Energie kann man Festkörper in elektrische 
Isolatoren, Halbleiter und Leiter unterteilen. Bei Isolatoren liegt das Fermi-Niveau 
in der Bandlücke, die so groß ist (Eg > 4 eV), dass eine thermische oder photolyti-
sche Anregung von Elektronen unter Normalbedingungen fast nicht stattfindet 
(Abb. 1 c). Isolatoren zeigen somit eine sehr geringe elektrische Leitfähigkeit  
(σ < 10-7 Sm-1). Bei Leitern können zwei verschiedene Fälle auftreten. Entweder ist 
das Valenzband nur zum Teil mit Elektronen besetzt, so dass das Fermi-Niveau in 
diesem Band liegt (Abb. 1 b) oder das Valenzband ist vollständig mit Elektronen 
besetzt und Valenz- und Leitungsband überlappen (Abb. 1 a). Es besteht also 
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keine Bandlücke und elektronische Anregungen benötigen somit nur eine mini-
male Energie, wodurch die elektrische Leitfähigkeit sehr groß wird (σ ≥ 105 Sm-1). 
Halbleiter haben eine elektrische Leitfähigkeit, die zwischen der von Leitern und 
Isolatoren liegt (10-7 Sm-1 ≤ σ < 105 Sm-1). Bei einem Halbleiter liegt die Bandlücke 
in einem Bereich zwischen 0 und 4 eV, wodurch es möglich ist, Elektronen 
thermisch oder photolytisch vom Valenz- in das Leitungsband anzuregen, so dass 
mehr bewegliche Ladungsträger zur Verfügung stehen. Mit zunehmender 
Temperatur steigt somit die elektrische Leitfähigkeit.  
Halbleiter lassen sich in verschiedene Arten unterteilen. Elementhalbleiter 
sind Materialien aus reinen Elementen und man unterscheidet zwischen der 
intrinsischen und extrinsischen Form. Zu ihnen zählen z.B. Silizium, Germanium, 
Selen oder Tellur. Bei intrinsischen Elementhalbleitern (Eigenhalbleitern) wie  
undotiertem Silizium hat man ein klar definiertes Valenz- und Leitungsband 
vorliegen (Abb. 1 d). Regt man nun Elektronen vom Valenz- ins Leitungsband an, 
so erklärt sich die Leitfähigkeit über Elektronenleitung im Leitungs- und über 
Löcherleitung im Valenzband. Extrinsische Elementhalbleiter (Störstellenhalblei-
ter) sind mit Fremdatomen dotiert, wodurch neue Energiezustände in der 
Bandlücke entstehen. Je nach Dotierung unterscheidet man zwischen n- und  
p- Halbleitern. Bei n-Halbleitern ist der Festkörper mit Donatoratomen dotiert  
(z.B. P-Dotierung in Si). Diese haben jeweils ein weiteres Valenzelektron, das sich 
in lokalisierten Energieniveaus unterhalb des Leitungsbands ansiedelt und somit 
leicht in dieses anregbar ist (Abb. 1 e). Bei p-Halbleitern sind Akzeptoratome in 
die Kristallstruktur eingebaut (z.B. B-Dotierung in Si). Diese Akzeptoratome 
bewirken, dass Elektronen im Kristall „fehlen“, wodurch elektronisch unbesetzte 
lokalisierte Akzeptorzustände oberhalb des Valenzbandes entstehen (Abb. 1 f). 
Elektronen im Valenzband können leicht in diese Zustände angeregt werden, so 
dass bewegliche Elektronenlöcher im Valenzband entstehen [YYU01]. 
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Abbildung 1: Schematische Energieverteilung der Bänder in einem elektrischen 
Leiter 1. Art, Leiter 2. Art, Isolator, Eigenhalbleiter, n-Halbleiter und p-Halbleiter. 
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Halbleitende Materialien, die aus chemischen Verbindungen bestehen, wie z.B. 
GaN, GaAs, InSb oder CdS, werden Verbindungshalbleiter genannt. Wie bei 
Silizium oder Germanium hat jedes Atom im Mittel vier freie Valenzelektronen. 
Während man bei Störstellenhalbleitern die Materialeigenschaften über den Grad 
der Dotierung steuern kann, so ist es bei den Verbindungshalbleitern möglich die 
Eigenschaften über die chemische Zusammensetzung zu beeinflussen. Eine 
Abweichung von der idealen stöchiometrischen Zusammensetzung führt dazu, 
dass sich die Bandstruktur – vor allem in der Nähe des Fermi-Niveaus – 
verändert. Somit kann in vielen Fällen die elektronische Struktur in der Nähe des 
Fermi-Niveaus über einen großen Bereich variiert werden. Unter anderem aus 
diesem Grund werden Verbindungshalbleiter bei der Herstellung von Leuchtdio-
den und Solarzellen eingesetzt. Weiterhin zählen zu dieser Gruppe nicht-
stöchiometrische Oxide, wie z.B. GaOx [NAG08] und WOx [KIM05]. Während die 
stöchiometrische Form des Oxids meist ein elektrischer Isolator ist, so besitzen die 
sauerstoffdefizienten Formen oft halbleitende Eigenschaften. 
Weiterhin existieren amorphe Halbleiter, die einige elektronische Besonder-
heiten aufweisen. Wie oben beschrieben erklärt sich die Bandstruktur eines 
Materials aus dem Überlapp der Orbitale von benachbarten Atomen. Im 
kristallinen Zustand ist die Überlappung relativ groß und regelmäßig und die 
Elektronenwellenfunktionen können aufgrund des periodischen Potentialverlaufs 
mit Bloch-Wellen beschrieben werden. Im amorphen Zustand ist aufgrund der 
strukturellen Unordnung eine viel breitere Bindungslängen- und Bindungs-
winkelverteilung vorhanden, so dass der Überlapp viel unregelmäßiger und im 
Mittel geringer wird. Der Verlust der Periodizität kann bei amorphen Halbleitern 
durch ein Störpotential beschrieben werden. Durch dieses zusätzliche Potential 
verringert sich der Überlapp der Orbitale (Wellenfunktionen), bis schließlich bei 
großer Unordnung Wellenfunktionen entstehen, die nicht mehr über den 
gesamten Kristall ausgedehnt sind. Die Entstehung dieser lokalisierten Zustände 
nennt man Anderson-Lokalisierung [AND01, RUB01]. Lokalisierte und delokali-
sierte Zustände sind dann energetisch klar voneinander getrennt. [MOT66, 
MOT01, MOT02] 
Die Bandstruktur weist dann keine scharf definierten Bandkanten mit einer 
sich dazwischen befindlichen Bandlücke (wie bei kristallinen Festkörpern) auf, 
sondern besitzt sogenannte Bandausläufer (Band Tails), in denen die Ladungs-
träger lokalisiert sind. Weiterhin können in der Bandlücke lokalisierte Defekt-
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zustände auftreten, die durch ungesättigte Bindungen (Dangling Bonds) oder 
Fremdatome hervorgerufen werden [MOT01]. In der Bandlücke ist somit eine 
Vielzahl von lokalisierten elektronischen Zuständen vorhanden. Die elektroni-
schen Eigenschaften werden bei amorphen Halbleitern also nicht alleine durch die 
Bandlücke Eg, sondern auch durch die Beweglichkeitslücke Emg beeinflusst. Diese 
ist definiert als die Energiedifferenz zwischen der Valenz- und Leitungsband-
mobilitätskante (siehe Abb. 2). 
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Abbildung 2: links: Schematische Zustandsdichte eines kristallinen extrinsischen 
Halbleiters. rechts: Schematische Zustandsdichte eines amorphen Halbleiters. 
 
Neben Elektronenleitung im Leitungsband (oberhalb der Leitungsbandmobilitäts-
kante) und Elektronenlöcherleitung im Valenzband (unterhalb der Valenzband-
mobilitätskante) können bei amorphen Halbleitern noch andere Transport-
mechanismen auftreten, die hauptsächlich von der Energieverteilung der 
Zustände in der Bandlücke abhängen. Diese sind Hopping-Leitung in lokalisierten 
Bandausläufern und Variables Range-Hopping in Defektzuständen nahe dem 
Fermi-Niveau [AMB01].   
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3.1.2   Die elektrische Leitfähigkeit von Festkörpern  
 
Die spezifische Leitfähigkeit σ eines Materials ist die Proportionalitätskonstante 
zwischen der Stromdichte 
→
j  und dem elektrischen Feld 
→
E . 
 
 
→→→
ρ
=σ= EEj
1
 (2) 
 
Sie ist somit eine Materialkonstante, die die Fähigkeit eines Materials den 
elektrischen Strom zu transportieren beschreibt. Ihre Einheit ist Sm-1 und sie ist 
somit der Kehrwert des spezifischen Widerstands ρ. Die Leitfähigkeit hängt von 
der Ladungsträgerkonzentration n (Konzentration der beweglichen Ladungs-
träger) und der Ladungsträgerbeweglichkeit µ ab. Bei Metallen ist die Ladungs-
trägerkonzentration sehr hoch (~1022 – 1024 cm-3) und es gilt: 
 
 eneeM µ=σ  (3) 
 
Typische Ladungsträgerkonzentrationen bei intrinsischen Halbleitern liegen im 
Bereich von 106 – 1014 cm-3. Da hier jedes angeregte Elektron und das entstandene 
Elektronenloch zur Leitfähigkeit beiträgt gilt: 
 
 ihehheeHL neenn ⋅⋅µ+µ=⋅µ+µ=σ )()(  (4) 
 
Bei Störstellenhalbleitern ist (in erster Näherung) nur eine Art von Ladungs-
trägern mobil, die sogenannten Majoritätsladungsträger. Bei n-Leitung sind dies 
die Elektronen im Leitungsband und bei p-Leitung die Elektronenlöcher im 
Valenzband. Zur Beschreibung der spezifischen Leitfähigkeit kann also Gleichung 
4 (mit ne = 0 bzw. nh = 0) herangezogen werden.   
Der spezifische Widerstand ρ von Metallen (und somit die spezifische Leit-
fähigkeit) erklärt sich durch Wechselwirkungen der frei beweglichen Elektronen 
im Leitungsband mit Gitterschwingungen (Phononen), Fehlstellen und Fremd-
atomen und wird durch die Matthiesen-Regel beschrieben [ASH01]: 
   
 )(TPhononPunkt ρ+ρ=ρ  (5) 
 
Während die Elektron-Punktdefekt-Streuung temperaturunabhängig ist und 
durch den Term ρPunkt beschrieben wird, nimmt die Elektron-Phonon-Streuung  
mit steigender Temperatur aufgrund der erhöhten Phononenanzahl zu (ρPhonon(T)-
Term). Bei Metallen führt dies dazu, dass die Ladungsträgerbeweglichkeit und 
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somit die elektrische Leitfähigkeit mit steigender Temperatur sinkt. Die Tempera-
turabhängigkeit der Elektron-Phonon-Streuung (und somit der Ladungsträger 
beweglichkeit) wird durch das Bloch-Grüneisen-Gesetz [ASH01] beschrieben: 
 
 
D
DPhonon
T
T
Θ
Θρ=ρ )()(         für T ≥ ΘD (6) 
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ΘD: Debye-Temperatur 
 
Auch bei Halbleitern sinkt die Ladungsträgerbeweglichkeit mit steigender 
Temperatur, jedoch steigt gleichzeitig die Ladungsträgerkonzentration, da mehr 
Elektronen thermisch angeregt werden können. Dieser Effekt überwiegt bei 
Halbleitern den Effekt der Elektron-Phonon-Streuung, so dass die spezifische 
Leitfähigkeit mit steigender Temperatur zunimmt. Die Temperaturabhängigkeit 
der Ladungsträgerkonzentration n bei intrinsischen Halbleitern wird durch 
folgende Gleichung beschrieben: 
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Wobei NL bzw. NV die effektiven Zustandsdichten im Leitungs- bzw. Valenzband 
sind. Die Temperaturabhängigkeit der spezifischen Leitfähigkeit ergibt sich zu: 
 
 
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Bei Störstellenhalbleitern muss man zwei Fälle unterscheiden. Bei kleinen 
Temperaturen entspricht die Konzentration der beweglichen Ladungsträger der 
aus Donatorniveaus (n-Leitung) bzw. der in Akzeptorniveaus (p-Leitung) 
angeregten Elektronen:  
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ND: effektive Zustandsdichte der Donatorzustände 
NA: effektive Zustandsdichte der Akzeptorzustände  
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Bei höheren Temperaturen steigt die durch Störstellen hervorgerufene Leitfähig-
keit an, bis alle Störstellen aktiviert sind (Störstellenerschöpfung) [GRU01]. Die 
Fermi-Energie liegt dann zwischen den Akzeptorniveaus und dem Valenzband  
(p-Leitung) bzw. den Donatorniveaus und dem Leitungsband (n-Leitung) (siehe 
Abb. 1 e,f). Von nun an können keine weiteren Ladungsträger aus den Akzeptor- 
bzw. Donatorniveaus generiert werden. Steigt die Temperatur weiter, gewinnt die 
Eigenleitung wieder an Bedeutung. Die Gesamtladungsträgerkonzentration ergibt 
sich dann aus der Summe von intrinsischen und extrinsischen Ladungsträgern 
(siehe Gleichung 8 und 10). 
 
3.1.3   Die Struktur von Festkörpern 
 
Hinsichtlich ihrer Struktur lassen sich Festkörper in Kristalline und Amorphe 
unterteilen. Die Struktur kristalliner Substanzen zeichnet sich dadurch aus, dass 
sie sich in eine kleinste Basiseinheit – die sogenannte Elementarzelle – unterteilen 
lässt, die sich (mit Ausnahme von Defekten) periodisch in alle drei Raumrichtun-
gen bis zur Oberfläche bzw. den Korngrenzen des Kristalls wiederholt. Im 
amorphen Zustand ist diese Translationssymmetrie nicht vorhanden. Fehlstellen 
und Korngrenzen sind (wenn überhaupt) nur schwer definierbar. Die Folgen 
dieser sehr starken Unterschiede zwischen amorphem und kristallinem Zustand 
sind teilweise auch sehr unterschiedliche Materialeigenschaften. Während die 
Strukturaufklärung an kristallinen Substanzen mittlerweile durch verschiedene 
Diffraktionstechniken zur Routine geworden ist und somit Materialeigenschaften 
direkt in Korrelation zur Kristallstruktur gesetzt werden können, ist es bei 
amorphen Materialien weitaus schwieriger, verlässliche Informationen über deren 
Struktur zu erhalten. Wie bereits erwähnt besitzen ideale kristalline Phasen 
Translationssymmetrie, so dass deren Struktur durch die Darstellung einer 
einzigen Elementarzelle repräsentiert werden kann. Da amorphe Phasen keinerlei 
Symmetrieoperationen zulassen, wird deren Struktur meist durch einen 
Strukturfaktor oder eine radiale Paarverteilungsfunktion dargestellt, welche 
jedoch weitaus weniger aussagekräftig sind als die genauen Atompositionen in 
einer Elementarzelle.  
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Abbildung 3: links: 2-dimensionale Projektion der Struktur eines kristallinen und 
eines amorphen Materials. rechts: Radiale Paarverteilungsfunktion einer 
kristallinen (rot) und einer amorphen (blau) Substanz.  
 
Abbildung 3 verdeutlicht den Unterschied in der Struktur und der radialen 
Verteilungsfunktion eines kristallinen und amorphen Materials. Während in der 
kristallinen Struktur Fernordnung vorhanden ist, die in der RDF zu scharf 
definierten Peaks auch bei großen Atomabständen führt, so existiert in der 
amorphen Struktur nur Nahordnung, die jenseits der 1. Koordinationsschale 
endet. In der RDF macht sich dies durch einen relativ scharf definierten 1. Peak 
bemerkbar, während bei größeren Abständen aufgrund der fehlenden Fernord-
nung kaum noch klar definierbare Peaks erkennbar sind. Diese Beobachtung 
wurde erstmals von Zachariasen gemacht, als er eine konkrete Beschreibung von 
Gläsern lieferte [ZAC32]. So wurde gezeigt, dass in amorphen SiO2 die gleiche 
tetraedrische Nahordnung wie in kristallinen SiO2 vorliegt. Diese SiO4-Tetraeder 
bilden ein zufällig verteiltes Netzwerk aus, so dass keine Fernordnung beobachtet 
werden kann. Später wurde diese als Zachariasen-Regel bezeichnete Aussage auch 
für andere netzwerkbildende Materialien bestätigt. Die in einem amorphen 
Material vorhandene Nahordnung kann auch über die erste Koordinationsschale 
hinaus reichen. In diesen Fällen taucht in der Literatur gelegentlich der Begriff 
Medium Range Order auf [THO01].  
Bei amorphen Materialien mit hohen kovalenten Bindungsanteilen (wie  
z.B. SiO2) kann die Koordinationszahl um ein Atom durch Motts (8–N)-Regel 
[MOT67] beschrieben werden. Diese auch aus der Molekülchemie bekannte Regel 
besagt, dass die Koordinationszahl eines Elements 8 minus der Anzahl seiner 
Valenzelektronen ist. Diese Regel wurde z.B. an amorphen Siliziumoxidnitriden 
bestätigt [GRI01, GRI02]. Allerdings lassen sich auch Ausnahmen dazu finden: So 
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existiert in amorphem GaN, das mittels Molekularstrahlepitaxie hergestellt wurde, 
eine andere Nahordnung als in der kristallinen α-Phase [KUB01]. 
Die Struktur von amorphen Materialien mit überwiegend metallischen  
Bindungsanteilen kann durch ein Strukturmodell beschrieben werden bei dem 
sich die Atome so anordnen, dass eine möglichst dichte Kugelpackung entsteht. 
Die Struktur von vielen amorphen Metallen, wie z.B. metallischen Gläsern des 
Systems Ni/P oder Ni/Ag [LUO04, SHE06], kann mit diesem Random Close Packing-
Modell [ZAL85] beschrieben werden.  
Während zur Struktur von Netzwerkbildnern und amorphen Materialien mit 
überwiegend kovalenten und metallischen Bindungsanteilen einige generelle 
Modelle bestehen, fehlt noch ein grundlegendes Verständnis von der Struktur von 
ionischen amorphen Verbindungen.  
In amorphen Materialien mit stark kovalenten Bindungsanteilen findet man 
(wie man an Motts (8–N)-Regel erkennen kann) überwiegend kleine Koordina-
tionszahlen. In ionischen und metallischen amorphen Verbindungen sind die 
Valenzelektronen hingegen nicht an exakt lokalisierten Bindungen beteiligt, so 
dass meist hohe Koordinationszahlen gefunden werden. Burattini et al. [BUR93] 
fanden heraus, dass amorphe Mo-, W- und V-Oxide, die im kristallinen Zustand 
eine oktaedrische Koordination besitzen, im amorphen Zustand eine ähnliche 
Koordinationsgeometrie haben. So konnte gezeigt werden, dass die Metallzentren 
verzerrt oktaedrisch von Sauerstoffatomen umgeben sind, wobei die einzelnen 
MO6-Oktaeder über Ecken oder über Ecken und Kanten miteinander verknüpft 
sind. Die Koordinationsgeometrie von amorphem und nicht-stöchiometrischem 
Galliumoxid besteht ähnlich wie im kristallinen β-Ga2O3 aus einer Mischung aus 
tetraedrischer und oktaedrischer Koordination, jedoch mit einer erhöhten Anzahl 
von Galliumatomen in einer tetraedrischen Umgebung [NAG08].   
Wie man aus der Auflistung der einzelnen wissenschaftlichen Arbeiten  
erkennen kann, bestehen viele sehr spezielle Arbeiten über die Struktur von 
amorphen Materialien, aus denen jedoch keine allgemeingültig anwendbare 
Theorie resultiert. Weiterhin ist die gezielte Synthese neuer kristalliner Phasen 
zwar nicht trivial, aber es sind einige Grundvorstellungen über die „Lenkung“ der 
Struktur vorhanden. Bei der Synthese eines neuen amorphen Materials ist genau 
dies immer noch sehr schwierig. Zwar können bei Gläsern durch Netzwerkbildner 
und -wandler gezielt gewisse strukturelle Veränderungen herbeigeführt werden, 
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auf viele andere amorphe Materialien lässt sich diese Vorgehensweise jedoch nicht 
übertragen. 
 
3.1.4   Die Kristallisation amorpher Phasen 
 
Kühlt man eine Schmelze (oder ein Gas) stark ab, so wird ein Phasenübergang 
vollzogen und es entsteht ein Festkörper. Geschieht diese Abkühlung langsam, so 
bildet sich am Erstarrungspunkt in der Regel eine kristalline Phase. Findet die 
Abkühlung jedoch mit einer großen Abkühlrate statt, so haben die Atome nicht 
genügend Zeit sich in die thermodynamisch günstigste Position zu bewegen und 
es entsteht eine amorphe Phase. Bei Gläsern ist der Übergang zwischen Schmelze 
und Festkörper dabei nicht sprunghaft, wie bei der Bildung einer kristallinen 
Struktur, sondern kontinuierlich. Dies äußert sich u. a. in einer mit abnehmender 
Temperatur kontinuierlich zunehmenden Viskosität. Der Temperaturbereich des 
Überganges wird als Transformationsbereich bezeichnet. 
Amorphe Phasen sind thermodynamisch metastabil und der Übergang zur 
kristallinen Struktur ist kinetisch gehemmt. Setzt man amorphe Phasen einer 
erhöhten Temperatur aus, so wird Energie in das System eingetragen und die 
Atome haben wieder die Möglichkeit sich auf ihre Gleichgewichtspositionen zu 
bewegen, wodurch eine kristalline Substanz entsteht. Die Kristallisation ist in 
diesem Fall also der Übergang von metastabiler amorpher Phase in eine stabile 
kristalline Modifikation. Ein System, das in mehreren energetischen Modifikatio-
nen auftreten kann, geht dabei nicht direkt, sondern gemäß der Ostwaldschen-
Stufenregel [OST79, SAN84] stufenweise in den energieärmsten Zustand über.  
Die Kristallisation lässt sich durch Keimbildung (Nukleation) und Keim-
wachstum beschreiben. Bei der Keimbildung wandelt sich ein kleiner Bereich 
(Keim) der Probe von der alten zu einer neuen Phase um. Die Stabilität dieses 
Keims hängt von seiner freien Bildungsenthalpie ∆Gges ab, die wiederum von der 
Keimgröße abhängt. Die freie Bildungsenthalpie setzt sich dabei aus einem 
Volumen- und einem Oberflächenanteil zusammen. Während der Oberflächen-
anteil stets positiv ist und somit den Keim destabilisiert, so ist der Volumenanteil 
stets negativ und trägt deshalb zur Stabilisierung bei [BEC35, MAI01]. Für den Fall 
von sphärischen Keimen ergibt sich die freie Bildungsenthalpie zu: 
 
21                                                                                                                        3 Grundlagen 
 γπ+∆π−=∆+∆=∆ 23 4
3
4
rGrGGG VOberflächeVolumenges  (11) 
 
r:   Radius des Keims 
∆GV:  Änderung der freien Enthalpie pro Volumeneinheit 
γ:  Oberflächenenergie des Keims 
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Abbildung 4: Gibbs-Energie eines Keims als Funktion des Keimradius mit  
separat eingezeichnetem Oberflächen- und Volumenanteil. 
 
Bei kleinen Keimgrößen (kleines r) überwiegt der Oberflächenanteil, so dass kleine 
Keime recht instabil sind und leicht zerfallen. Erst ab einem bestimmten kritischen 
Radius r* überwiegt der Volumenanteil und die Wahrscheinlichkeit des 
Keimwachstums ist größer als dessen Zerfall (siehe Abb. 4). Die Differenz der 
Gibbs-Energien zwischen der Ausgangsphase und einem Keim mit dem kritischen 
Radius r* ist die Arbeit, die aufgebracht werden muss, um die Keimbildungs-
barriere zu überwinden – man nennt sie Keimbildungsarbeit ∆G*. 
 
 ( )2
3
*
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16
VG
G
∆
πγ
=∆  (12) 
 
Da ∆GV temperaturabhängig ist, ändert sich auch die kritische Keimgröße und  
die Keimbildungsarbeit mit der Temperatur. Bei kleinen Temperaturen sind  
die Keimbildungsarbeit und die kritische Keimgröße gering, so dass schon ein  
relativ kleiner Keim als stabil betrachtet werden kann, während bei steigender  
Temperatur auch die Keimbildungsarbeit und die kritische Keimgröße steigt. 
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Die Keimbildungsrate dN/dt ist somit ebenfalls eine Funktion der Temperatur: 
 
 






 ∆
−⋅=
T
G
A
dt
dN
k
exp
*
 (13) 
 
Sie bestimmt, ob sich eine Umwandlung über wenige große Keime oder viele 
kleine Keime vollzieht. Somit beeinflusst sie stark die späteren Eigenschaften der 
kristallinen Phase, wie z.B. Korngröße, Korngrößenverteilung, strukturelle 
Spannungen und Porosität. [VOL26, FAR27, BEC35] 
Man unterscheidet bei der Keimbildung zwischen homogener und hetero-
gener Nukleation. Während sich die homogene Keimbildung aus lokalen 
Schwankungen von thermodynamischen Variablen (wie z.B. der Temperatur) 
erklärt und den oben vorgestellten Abläufen folgt, so findet die heterogene 
Keimbildung an Verunreinigungen, Defekten und/oder Grenzflächen statt. Somit 
ändert sich die Grenzfläche zwischen Keim und Ausgangsphase (im Vergleich zu 
Keimen, die durch homogene Keimbildung entstanden sind) und die Gesamtober-
flächenenergie wird kleiner.  
Haben sich stabile Keime gebildet, wird deren weiteres Wachstum durch den 
Keimwachstumsprozess beschrieben. Auch dieser läuft so ab, dass der Keim 
immer auf eine Minimierung der Oberflächenenergie bedacht ist. Aus diesem 
Grund wachsen Keime meist sphärisch (kugelförmig). Einige Modelle des 
Keimwachstums bei Dünnschichten sind in Kapitel 3.3.2.6 beschrieben.  
Neben den thermodynamischen Betrachtungen spielt auch der kinetische 
Ablauf des Kristallisationsprozesses eine wichtige Rolle. Die Kinetik kann oft 
durch die klassischen Modelle von Avrami für isotherme Phasenumwandlungen 
[AVR39] und Kissinger für nicht-isotherme Phasenumwandlungen (Phasen-
umwandlungen mit konstanter Heizrate) [KIS57] beschrieben werden. Aus den 
Analysen dieser Kinetiken können wichtige mechanistische Informationen 
gewonnen werden. 
 
3.1.5   Die chemische Zusammensetzung von Festkörpern 
 
Schaut man sich Phasendiagramme von Festkörpern an, so findet man bei vielen 
Systemen strukturell unterschiedliche Phasen. Das Auftreten einer bestimmten 
Phase hängt dabei vom Druck, von der Temperatur sowie der chemischen 
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Zusammensetzung ab. Hat man einen Festkörper mit einer bestimmten  
Zusammensetzung vorliegen und ändert die Stöchiometrie, so kann es zu  
einem Phasenübergang kommen. Beispielsweise ändert sich die Struktur von  
Vanadiumoxid mit variierendem V/O-Verhältnis von einer orthorhombischen 
Struktur (beim V2O5), über eine verzerrte Rutilstruktur (beim VO2), über eine 
Korundstruktur (beim V2O3), hin zu einer verzerrten NaCl-Struktur (beim VO) 
[HOL01]. Bei einer kleinen Änderung der Zusammensetzung muss jedoch kein 
Phasenübergang eintreten. Die vorliegende Phase/Struktur ist dann über einen 
gewissen Zusammensetzungsbereich stabil – man spricht von einer bestimmten 
Phasenbreite. Erzeugt man innerhalb der Phasenbreite eine von der idealen 
Stöchiometrie (gemäß dem Dalton-Gesetz der multiplen Proportionen) abwei-
chende Zusammensetzung, so spricht man von unter- bzw. über-stöchiometrischen 
oder allgemeiner nicht-stöchiometrischen Verbindungen. In diesen Verbindungen 
liegen ein oder mehrere Elemente im Über- oder im Unterschuss vor. In der 
Literatur findet man viele Hinweise dafür, dass amorphe Phasen oft eine größere 
Phasenbreite besitzen als das entsprechende kristalline Pendant [GRI02, BEN04, 
NAG08].  
Die Existenz von Nicht-Stöchiometrie bewirkt eine erhöhte Anzahl von  
Defekten in der Kristallstruktur dieser Verbindungen. Nicht-Stöchiometrie kann 
sich dabei in verschiedenen Fehlordnungstypen äußern [MAI01]. Im Falle eines im 
Vergleich zur stöchiometrischen Verbindung erhöhten Anionen/Kationen-
Verhältnisses kann Fehlordnung in Form von Anioneninterstitials //iA  oder 
Kationenleerstellen //MV  vorkommen. So existiert in Fe1–xO und Co1–xO (NaCl-
Struktur) ein Kationenunterschuss, der sich in Form von Kationenleerstellen 
bemerkbar macht [HOL01]. Diese Fehlordnung lässt sich in Kröger-Vink-Notation 
wie folgt schreiben:   
 
 /xM 2eM +    →   MV
//
M +  (14) 
 
In verschiedenen Lanthansilicaten [MIN10] und Lanthannickelaten [BUT88] 
konnte ein Anionenüberschuss festgestellt werden, wobei die Anionen Zwischen-
gitterplätze einnehmen:  
 
 /xi2 2eVA
2
1
++    →   //iA  (15) 
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Im Falle eines im Vergleich zur stöchiometrischen Verbindung reduzierten 
Anionen/Kationen-Verhältnisses kann sich die Fehlordnung in Form von 
Anionenleerstellen ••AV  oder Kationeninterstitials 
••
iM  bemerkbar machen. So 
besitzt die Struktur von YBa2Cu3O7–x einen Anionenunterschuss in Form von 
Sauerstoffleerstellen [KLI05]:  
 
 xAA    →   
/
2A 2eA
2
1
V ++••  (16) 
 
In Zn1+xO hingegen, das in der Wurtzit-Struktur kristallisiert [HOL01], liegt ein 
Kationenüberschuss mit Metallkationen auf Zwischengitterplätzen vor.  
 
 xiVM +    →   
/
i 2eM +
••  (17) 
 
Abhängig vom Materialsystem können auch vereinzelnd andere Arten von 
Fehlordnung entstehen. Die Bewegung von Atomen im Kristall wird stark von 
diesen Defekten beeinflusst. Sauerstoffsensoren und Feststoffbatterien sind zwei 
Beispiele aus der technischen Anwendung, in denen die durch Nicht-
Stöchiometrie verursachten Defekte eine entscheidende Rolle spielen. In ionischen 
Materialien beeinflusst die Nicht-Stöchiometrie die Konzentration von geladenen 
Defekten. Der resultierende Ladungsüber- oder Unterschuss wird dabei 
kompensiert, indem ein Element (oft ein Übergangsmetall) seinen Oxidations-
zustand ändert. Daher kommen in nicht-stöchiometrischen Verbindungen nicht 
selten ein oder mehrere Elemente in ungewöhnlichen Oxidationsstufen vor. 
Darüber hinaus haben die gebildeten Defekte Einfluss auf die elektronische 
Struktur des Materials. So entstehen elektronische Defektzustände in der 
Bandlücke, die die Materialeigenschaften massiv beeinflussen können. Befindet 
sich die elektrische Leitfähigkeit eines solchen Materials im halbleitenden Bereich, 
so liegt ein Störstellenhalbleiter vor. 
Auch stöchiometrische Verbindungen haben kein perfekt aufgebautes  
Kristallgitter, sondern besitzen eine bestimmte Anzahl von intrinsischen Defekten. 
Fragt man nach der Triebkraft dieser Defektbildung, so muss man sich die Gibbs-
Energie eines Festkörpers Greal anschauen. Diese lässt sich beschreiben als Summe 
der Gibbs-Energie des perfekten Kristalls G0 und der durch Defekte hervorge-
rufenen Änderungen ∆Gdefekte:  
 
 ( ) ( ) defektedefektedefektedefektedefektereal STHGNGGNG ∆−∆+=∆+= 00  (18) 
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Da die Defektbildung ein endothermer Prozess ist, ist der Term ∆H, in den die pro 
Defekt eingebrachte Änderung der freien Enthalpie eingeht, stets positiv. Für 
kleine Defektkonzentrationen, bei denen die einzelnen Defekte nicht miteinander 
wechselwirken, steigt er linear mit der Defektanzahl an. Im Gegensatz dazu ist der 
Entropieterm –T∆S stets negativ, da durch die Bildung von Defekten die 
Unordnung erhöht wird. In Abbildung 5 sind der Enthalpieterm, der Entropie-
term und die Gibbs-Energie als Funktion der Defektkonzentration geplottet. Man 
erkennt ein Minimum der Gibbs-Energie bei kleinen Konzentrationen. Dieser Wert 
entspricht der Defektgleichgewichtskonzentration Neq bei einer gegebenen 
Temperatur [MAI93]. 
G
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N
eq
G
0
∆H
G
real
=G
0
+∆H-T∆S
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Abbildung 5: Gibbs-Energie als Funktion der Defektkonzentration mit  
separat eingezeichnetem Enthalpie- und Entropieterm.  
 
3.2   Untersuchte Materialien 
 
Die in dieser Arbeit untersuchten Materialsysteme sind die binären Systeme Ga-O 
und Ga-N sowie das ternäre System Ba-Zr-O. Einen Überblick über die zurzeit 
bekannten Phasen und deren Eigenschaften geben die folgenden Abschnitte. 
 
3.2.1   Galliumoxid  
 
Von Gallium sind kristalline Oxide mit der chemischen Zusammensetzung Ga2O3 
und Ga2O bekannt. Die Verbindung Ga2O ist metastabil und disproportioniert  
bei Temperaturen oberhalb von 100 °C zu Ga und Ga2O3. Sie ist als starkes  
Reduktionsmittel bekannt [DOW01].  
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Die dreiwertige Verbindung Ga2O3 kommt in mehreren Modifikationen vor. Die 
thermodynamisch stabilste Modifikation ist das β-Ga2O3 mit einer molaren freien 
Standardbildungsenthalpie von ca. –998 kJ/mol [BAR01, ZIN04]. β-Ga2O3 
kristallisiert in einer monoklinen Struktur mit der Raumgruppe C2/m und den 
Gitterparametern a = 12,214 Å, b = 3,037 Å, c = 5,798 Å und β = 103,83° [GEL60, 
AHM95]. In der Struktur bilden die Sauerstoffanionen ein verzerrtes kubisch 
dichtestes Gitter und die Galliumkationen besetzen je zur Hälfte verzerrte 
Oktaeder- und Tetraederlücken im Sauerstoffuntergitter. Die Sauerstoffanionen 
verteilen sich dabei auf drei verschiedene kristallographische Lagen. Zwei davon 
sind verzerrt trigonal-planar und eine verzerrt tetraedrisch von Galliumatomen 
umgeben (siehe Abb. 6). 
 
   
Abbildung 6: Ausschnitt aus der Struktur von β-Ga2O3 mit der monoklinen 
Elementarzelle (links) und der Hervorhebung der Gallium- und  
Sauerstoffkoordinationspolyeder (mitte und rechts).  
 
Stöchiometrisches β-Ga2O3 ist mit einer Bandlücke von 4,9 eV ein elektrischer 
Isolator mit einer vernachlässigbar kleinen intrinsischen Leitfähigkeit [FLS92]. 
Wird β-Ga2O3 unter leicht reduzierenden Bedingungen hergestellt, so zeigt es 
aufgrund der vorhandenen Sauerstoffleerstellen und der daraus resultierenden 
elektronischen Donatorzustände n-leitendes Verhalten [LOR67, HAR76, LAU98]. 
Deshalb wird es oft als Wide-Bandgap-Halbleiter bezeichnet. Das Ga/O-Verhältnis 
von β-Ga2O3 kann innerhalb eines kleinen Bereichs durch Änderung des 
Sauerstoffpartialdruckes bei hohen Temperaturen variiert werden [CON74, 
JON85]. Aus diesem Grund kann eine Abhängigkeit der elektrischen Leitfähigkeit 
vom Sauerstoffpartialdruck beobachtet werden. Diese Eigenschaft macht β-Ga2O3 
zu einem interessanten Material für diverse Anwendungen im Bereich der 
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Gassensorik [FLS92, FLS93, FLS94, YLI03]. Weiterhin hängt die elektrische 
Leitfähigkeit stark von der Reinheit und Herstellungsmethode ab [LOR67]. So 
werden in der Literatur sehr unterschiedliche Werte für die elektrische Leitfähig-
keit von β-Ga2O3-Einkristallen gefunden [HAR77]. 
Da in der β-Ga2O3-Struktur mehrere Lücken/Hohlräume existieren, kann es 
mit einer Vielzahl von Metallen dotiert werden. Dadurch werden verschiedene 
optische und elektronische Eigenschaften [EDW97, LAU98, ORI00, REB02, 
VAR10] möglich, die den Einsatz in optoelektronischen Anwendungen, wie  
z.B. Solarzellen, ermöglichen. Im Gegensatz dazu ist die Löslichkeit für Stickstoff 
in der β-Ga2O3-Phase sehr gering. Aufgrund der hohen thermodynamischen 
Stabilität kommt es schon bei kleinen Stickstoffkonzentrationen zu einer lokalen 
Übersättigung mit anschließender GaN-Keimbildung [ROE09]. Mittlerweile 
können auch Nanobänder und -drähte aus β-Ga2O3 synthetisiert werden, die für 
den Einsatz in zukünftigen Nanoapplikationen [DAI02] interessant sein könnten.  
Während lange Zeit das Hauptaugenmerk auf der Synthese von β-Ga2O3-
Pulvern und -Einkristallen lag, so hat sich inzwischen auch die Herstellung von 
Dünnschichten etabliert. Mittels Magnetronsputterns [FLS94, REB02], Elektronen-
strahlverdampfens [PSL93] und der Sol-Gel-Methode [YLI03] wurden bereits  
β-Ga2O3-Dünnschichten synthetisiert. Mit Hilfe der PLD-Methode wurden  
Sn-dotierte Galliumoxidfilme abgeschieden, die eine elektrische Leitfähigkeit von 
bis zu 100 Scm-1 und eine hohe UV-Transparenz besitzen [ORI00]. Ebenfalls mittels 
PLD konnten Eu-dotierte β-Ga2O3-Dünnschichten mit einer Dotierkonzentration 
von 3 bis 20 at% hergestellt werden [WLE10].  
 
Die anderen kristallinen Ga2O3-Modifikationen spielen nur eine untergeordnete 
Rolle, sollen aber der Vollständigkeit halber trotzdem kurz erwähnt werden. Die  
α-Modifikation von Ga2O3 kristallisiert in der hexagonalen Korundstruktur und 
wandelt sich bei Temperaturen oberhalb von 600 °C in die β-Phase um. Weiterhin 
existiert die γ-Phase, die in einer Spinellstruktur mit Galliumdefekten kristallisiert, 
die δ-Phase mit einer bixbyit-artigen Struktur und die orthorhombische ε-Phase 
[ROY52, KRO05, YOS07]. 
 
Neben den kristallinen Phasen von Galliumoxid werden in der Literatur auch 
einige amorphe Phasen erwähnt, die meist in Form von Dünnschichten hergestellt 
wurden. So konnten amorphe Galliumoxidschichten auf orientierten CoGa(001)-
Substraten abgeschieden werden [GSH98]. Die thermische Nachbehandlung von 
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mittels CVD [BIN03] und MOCVD [BAT96, KIM02, BAS08] hergestellten 
amorphen Galliumoxidfilmen wurde untersucht, um die Umwandlung des 
amorphen Eduktes zur kristallinen β-Ga2O3-Phase zu studieren. Ebenfalls mittels 
MOCVD konnten amorphe Galliumoxidnanodrähte auf Al2O3-Substraten 
synthetisiert werden [HOK04]. 
Ein außergewöhnliches Phänomen konnte in amorphem Galliumoxid, das 
mittels des PLD-Verfahrens hergestellt worden ist, beobachtet werden. So konnte 
ein Isolator-Metall-Übergang in dieser Verbindung induziert werden, indem man 
die Proben thermisch nachbehandelt hat [NAG08]. Die as prepared Filme haben 
eine chemische Zusammensetzung von GaO1,2 und zeigen eine Leitfähigkeit von  
10-5 Scm-1 bei 250 °C. Strukturelle Untersuchungen mittels EXAFS zeigten, dass 
diese Filme amorph sind und die Galliumatome wie bei kristallinem β-Ga2O3 in 
Tetraeder- und Oktaederlücken sitzen. Während bei β-Ga2O3 das Besetzungsver-
hältnis von Oktaeder- und Tetraederlücken eins beträgt, so ist bei den amorphen 
Schichten die Anzahl der Galliumatome in einer tetraedrischen Umgebung größer.  
Während des thermischen Nachbehandelns der as prepared Proben bei ca.  
400 °C in Argon ließ sich ein Sprung der elektrischen Leitfähigkeit um sieben 
Größenordnungen feststellen. Dieser Leitfähigkeitssprung ging einher mit 
strukturellen und elektronischen Veränderungen des Ausgangsmaterials. Mittels 
Röntgendiffraktometrie konnte gezeigt werden, dass mit zunehmender Heizdauer 
immer größere β-Ga2O3-Anteile in der amorphen Ausgangsphase entstehen. Des 
Weiteren konnten Messungen der optischen Absorption eine Verkleinerung der 
Bandlücke während der Temperaturbehandlung nachweisen.  
Die Interpretation dieser Befunde war folgende: Während der Temperatur-
behandlung bilden sich in der amorphen Ausgangsphase β-Ga2O3-Keime, die mit 
zunehmender Heizdauer immer weiter wachsen. Die Bildung der stöchiometri-
schen β-Ga2O3-Phase bewirkt, dass der Umgebung eines Keims mehr und mehr 
der Sauerstoff entzogen wird, so dass in unmittelbarer Umgebung um einen Keim 
eine Phase entsteht, die einen noch größeren Galliumüberschuss bzw. ein noch 
größeres Sauerstoffdefizit aufweist als die as prepared Phase.  
 
 1,2GaO    →   3x1,22x1 OGa −−    +  x 32OGa  (19) 
 
                                    amorph           amorph           kristallin 
  
Durch die Änderung der Stöchiometrie in dieser sauerstoffverarmten Phase 
ändern sich auch ihre elektronischen Eigenschaften. So konnte mittels DFT-
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Rechnungen die Entstehung von zusätzlichen elektronischen Zuständen in der 
Bandlücke belegt werden. Mit zunehmender Kristallisationsdauer „schließt“ die 
Bandlücke, so dass die Leitfähigkeit dieser Phase immer größer wird. Man hat also 
Keime vorliegen, die aus einem β-Ga2O3-Kern und einer stark nicht-
stöchiometrischen leitfähigen Galliumoxidschale bestehen (Abb. 7, links). 
Wachsen die einzelnen Keime dann zusammen, so dass die leitfähigen Schalen 
miteinander verbunden sind, kann ein Leitfähigkeitssprung auf makroskopischer 
Ebene beobachtet werden (Abb. 7, rechts). 
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Abbildung 7: links: Modell eines Galliumoxidkeims bei der Kristallisation  
der amorphen GaO1,2-Phase. rechts: Verlauf der elektrischen Leitfähigkeit  
während des thermisch induzierten Isolator-Metall-Übergangs  
in amorphem GaO1,2 [NAG08].  
 
3.2.2   Galliumnitrid   
 
Von Galliumnitrid sind nur Phasen mit der chemischen Zusammensetzung GaN 
bekannt. Es kommt in der hexagonalen Wurtzit-Modifikation (α-Phase), in der 
kubischen Zinkblende-Modifikation (β-Phase) und in einer kubischen Kochsalz-
Modifikation vor. Die in der Kochsalzstruktur kristallisierende Phase kann nur bei 
hohen Drücken synthetisiert und stabilisiert werden. Die β-Phase ist metastabil, 
lässt sich jedoch durch epitaktisches Wachstum auf 100-orientierten kubischen 
Substraten stabilisieren [KUZ94, OKU94]. Die thermodynamisch stabilste 
Modifikation ist die α-Phase mit einer molaren freien Standardbildungsenthalpie 
von –78 kJ/mol [BAR01]. In der α- und β-Modifikationen sind sowohl alle 
Galliumatome tetraedrisch von Stickstoff als auch alle Stickstoffatome tetraedrisch 
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von Gallium umgeben. Der Unterschied der beiden Strukturen liegt im Untergitter 
von Stickstoff. Während die Stickstoffatome in der α-Phase eine hexagonal 
dichteste Packung bilden, so bilden diese in der β-Phase eine kubisch dichteste 
Packung. Die Gitterkonstanten von α-GaN sind a = 3,190 Å und c = 5,189 Å 
[JUZ38, SLZ77] und die Struktur mit den vorhandenen Koordinationspolyedern 
ist in Abbildung 8 gezeigt. 
 
 
Abbildung 8: Ausschnitt aus der Struktur von α-GaN: Acht hexagonale 
Elementarzellen (links), Hervorhebung der Galliumkoordinationspolyeder (mitte) 
und Hervorhebung der Stickstoffkoordinationspolyeder (rechts).  
 
α-GaN ist ein direkter III-V-Halbleiter mit einer Bandlücke von 3,39 eV [MAR69]. 
Abhängig von der Präparationsmethode kann es eine unterschiedlich große 
Anzahl an Stickstoffleerstellen besitzen. Diese Leerstellen bewirken, dass α-GaN 
n-leitendes Verhalten zeigt [JEN92, BOG95]. Aufgrund der im Vergleich zum  
β-Ga2O3 geringen thermodynamischen Stabilität (vgl. Bildungsenthalpien) zeigt es 
eine große Tendenz in sauerstoffhaltiger Atmosphäre Sauerstoff aufzunehmen. So 
können im Anionenuntergitter des α-GaN bis zu 30 at% Sauerstoff gelöst werden, 
bevor die Phasenumwandlung einsetzt [PAN92]. Durch die Dotierung mit 
Sauerstoff bildet sich ein Donatorband ca. 0,078 eV unterhalb der Leitungsbandes, 
so dass das n-Leitungsverhalten deutlich verstärkt wird [CHU92]. Die teils stark 
unterschiedlichen Leerstellenkonzentrationen und Sauerstoffverunreinigungen 
bewirken, dass in der Literatur sehr verschiedene Werte für die elektrische 
Leitfähigkeit gefunden werden. Sie schwanken bei undotiertem Galliumnitrid 
zwischen 10-8 und 10-6 S/cm [WAN93, POL00]. Für sauerstoffdotierte Filme wurden 
hingegen deutlich größere Leitfähigkeiten von 100 bis 102 S/cm gefunden [SAT93]. 
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Die Leitfähigkeiten von Einkristallen aus α-GaN liegen ebenfalls in einem Bereich 
zwischen 100 und 102 S/cm [ILE72]. 
Die Synthese von α-GaN mit p-leitendem Charakter ist hingegen deutlich 
schwieriger. So konnte erst 1988 p-leitendes α-GaN hergestellt werden, indem mit 
Magnesium akzeptordotiert wurde [AMA89, RUB93, STR94]. Damit wurde es 
ermöglicht Halbleiterbauelemente aus α-GaN zu fertigen. So konnten  
p-n-Übergänge aus α-GaN realisiert werden, die mittlerweile industriellen Einsatz 
bei der Fertigung einer großen Bandbreite von Leuchtdioden finden. Weiterhin 
finden Bauelemente aus α-GaN technischen Einsatz in der Hochfrequenztech-
nologie in Form von Feldeffekttransistoren und Schottky-Gleichrichtern [PEA00] 
sowie in der Gassensorik [CHA05, YUN05]. 
Für viele der oben genannten technischen Anwendungen wird α-GaN in Form 
von Dünnschichten eingesetzt. Die Synthese von α-GaN-Dünnschichten kann 
mittlerweile mit einer Vielzahl von Depositionsmethoden [AMB98] – wie z.B. 
Gasphasen- [HLE96] und Molekularstrahlepitaxie [MOU93], MOCVD [NAK91] 
und reaktivem Sputtern [PUY76, LAK80] – durchgeführt werden. Auch die 
Abscheidung mittels des PLD-Verfahrens hat sich inzwischen etabliert, so dass  
α-GaN-Schichten mit zum Teil neuartigen Eigenschaften hergestellt werden 
können [XIA98, SAN03, TON04, SUN05, NOB05, HWA05, NAG05]. Da die 
Abscheidung meist auf Substraten mit anderen Kristallsymmetrien und 
Gitterkonstanten durchgeführt wird, ergibt sich ein zum Teil großes Lattice 
Mismatch. Aus diesem resultieren unterschiedliche strukturelle, elektronische und 
optische Eigenschaften der aufwachsenden Schicht, so dass die Wahl des 
Substrates eine entscheidende Rolle spielt [HAN06, KUK08]. 
 
Neben den kristallinen Modifikationen existieren auch amorphe Galliumnitrid-
phasen. So konnten amorphe Galliumnitridschichten mittels plasmaunterstützter 
CVD synthetisiert werden, indem Ga-Ionen/Atome in amorphem hydrogeniertem 
SiN implantiert wurden [ALM98, ALM99, BAR99, SIL99]. Tran et al. [TRA03] 
stellten mittels CVD Galliumnitridfilme mit unterschiedlichem Sauerstoffgehalt 
her. Die Kristallinität der Schichten hängt dabei stark vom Sauerstoffanteil ab. 
Während bei kleinen Sauerstoffkonzentrationen Schichten mit hoher Kristallinität 
erhalten wurden, so waren die Schichten bei großem Sauerstoffgehalt über-
wiegend amorph. In einer weiteren Arbeit [TRA05] konnte gezeigt werden, wie 
Sauerstoffverunreinigungen in Galliumnitrid die Fernordnung und somit die 
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Kristallinität beeinflussen. Die optoelektronischen Eigenschaften von amorphen 
Galliumnitridfilmen, die mittels ionenunterstützter thermischer Deposition 
abgeschieden wurden, sind von Trodahl et al. [TRO03] untersucht worden. So 
wurden ähnliche optische Bandlücken wie in kristallinem α-GaN ermittelt, wobei 
zusätzliche elektronische Zustände in der Bandlücke aufgrund von überschüssi-
gem Gallium identifiziert werden konnten. Weiterhin konnten amorphe 
Galliumnitriddünnschichten, dessen Feldemissionseigenschaften näher untersucht 
worden sind, aus polykristallinen Targets mittels PLD hergestellt werden [FEN09].  
 
3.2.3   Bariumzirkonat  
 
Im Phasendiagramm des ternären Systems Ba-Zr-O (siehe Abb. 9) existieren 
Phasen der chemischen Zusammensetzung BaZrO3 und Ba2ZrO4 [SOL68, PAS87, 
DAS96]. Vereinzelnd findet man in der Literatur Arbeiten, die die Existenz einer 
weiteren Phase der Zusammensetzung Ba3Zr2O7 [RAM71] beschreiben. Ba2ZrO4 
kristallisiert in einer tetragonalen Kristallstruktur und spielt aufgrund der 
geringen thermodynamischen Stabilität nur eine untergeordnete Rolle. Die 
thermodynamisch stabilste Phase ist BaZrO3 mit einer molaren freien Standard-
bildungsenthalpie von ca. –1695 kJ/mol [BAR01].  
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Abbildung 9: Phasendiagramm des pseudo-binären Systems  
BaO-ZrO2 bei 1 bar [PAS87].  
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BaZrO3 kristallisiert in der Perowskitstruktur (Raumgruppe: Pm-3m) mit einer 
Gitterkonstanten von a = 4,193 Å [MEG46, UBA03]. Die Sauerstoffatome bilden 
eine kubisch dichteste Packung, in deren Oktaederlücken die Zirkoniumatome 
und in deren Kuboktaederlücken die Bariumatome eingelagert sind. Die Struktur 
ist in Abbildung 10 gezeigt und zeichnet sich durch ein Netzwerk von eckenver-
knüpften ZrO6-Oktaedern aus, in deren Lücken sich die Bariumatome befinden. 
 
 
Abbildung 10: Ausschnitt aus der Perowskitstruktur von BaZrO3 : Kubische 
Elementarzelle (links), Hervorhebung eines Bariumkoordinationspolyeders (mitte) 
und Hervorhebung eines Zirkoniumkoordinationspolyeders (rechts). 
 
Bariumzirkonat ist ein elektrischer Isolator mit einer Bandlücke von ca. 5,3 eV 
[ROB00, LUP09], weshalb keine interessanten elektronischen Eigenschaften 
bekannt sind. Die thermischen Eigenschaften von BaZrO3 sind dadurch gekenn-
zeichnet, dass es einen Schmelzpunkt von 2600 – 2700 °C besitzt und deshalb eine 
hohe thermische, aber auch chemische Beständigkeit aufweist. Aus diesem Grund 
eignet es sich hervorragend als Tiegelmaterial für Hochtemperaturreaktionen. So 
werden Tiegel aus BaZrO3 oft bei der Synthese von Hochtemperatursupraleitern 
des YBCO-Typs eingesetzt [ERB95, LIA98, KIR06]. In Hinsicht auf YBCO stellt 
Bariumzirkonat auch ein gutes Material für Substrate und Buffer-Schichten bei der 
Abscheidung von Dünnschichten dar [KOM90, KIK92, DIE96, CHU07]. Darüber 
hinaus kann es aufgrund der geringen Wärmeleitfähigkeit als thermischer 
Isolierstoff eingesetzt werden [VAS00]. Die elektrische Kapazität von Barium-
zirkonat mit einer relativ großen Porosität zeigt eine Abhängigkeit von der 
Luftfeuchtigkeit. Viviani et al. [VIV01] konnten aufgrund dieses Resultats zeigen, 
dass Feuchtigkeitssensoren bei Raumtemperatur realisiert werden können.  
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Dotiert man Bariumzirkonat auf den Zirkoniumlagen mit Akzeptoratomen (wie  
z.B. Y oder Tm), so zeigt es bei hohen Temperaturen eine gute Protonenleitfähig-
keit [LAI00, SHI08, YAM09, PER10]. Diese kommt dadurch zustande, dass durch 
die Akzeptordotierung Sauerstoffleerstellen im Bulk entstehen. Wassermoleküle 
können nun auf der Oberfläche dissoziieren und die OH--Ionen diese Leerstellen 
besetzen, während die H+-Ionen eine kovalente Bindung mit weiteren Sauerstoff-
atomen eingehen: 
 
 OH2   +  
x
OO   +  
••
OV    →   
•
O(OH)   +  
•
O(OH)  (20) 
 
Die so entstandenen OH--Ionen stellen protonische Defekte dar. Die Protonen-
leitfähigkeit/mobilität erklärt sich dadurch, dass die Wasserstoffatome von 
Sauerstoff- zu Sauerstoffatom übertragen werden können [KRE96, KRE99, 
KRE03]. Aufgrund dieser Eigenschaft ist akzeptordotiertes Bariumzirkonat ein 
vielversprechendes Material für Festoxidbrennstoffzellen.  
Ein mittlerweile verbreitetes Verfahren für die Herstellung von Dünn-
schichten aus Bariumzirkonat ist die Pulsed Laser Deposition. So konnte mittels des 
PLD-Verfahrens Y-dotiertes Bariumzirkonat abgeschieden werden, dessen 
Protonenleitfähigkeit stark von der Korngröße und -orientierung abhängt [SHI08]. 
Ebenfalls mittels PLD gelang es Pergolesi et al. [PER10] Y-dotierte Bariumzirkonat-
schichten epitaktisch auf orientierten MgO-Substraten aufzuwachsen. Die so 
erhaltenen hochtexturierten Schichten zeigen schon sehr hohe Protonenleitfähig-
keiten von ca. 10-1 Scm-1 bei Temperaturen unterhalb von 500 °C. Weiterhin 
konnten Übergitter aus BaZrO3 und SrTiO3 mittels PLD hergestellt werden 
[CHR03]. Für große Periodizitäten verhielten sich die Schichten bei Raumtempera-
tur ferroelektrisch, während bei kleineren Periodizitäten antiferroelektrisches 
Verhalten beobachtet wurde. 
Amorphe Phasen von Bariumzirkonat existieren ebenfalls, sind jedoch ver-
gleichsweise wenig untersucht worden. So konnten in amorphen Bariumzirkonat-
schichten, die mittels Radiofrequenz-Magnetronsputtern hergestellt worden sind, 
piezo- und pyroelektrische Eigenschaften nachgewiesen werden [EHR07]. Lupina 
et al. [LUP09] schieden ebenfalls mittels Magnetronsputtern amorphe Barium-
zirkonatschichten auf TiN-Substraten ab und studierten die Kristallisation dieser 
Schichten in Hinblick auf ihre dielektrischen Eigenschaften.  
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3.3   Synthese von Dünnschichten 
 
3.3.1   Überblick über Beschichtungsverfahren 
 
Die in dieser Arbeit untersuchten Materialien wurden in Form von Dünnschichten 
hergestellt. Zur Synthese dieser können verschiedene Präparationsmethoden zum 
Einsatz kommen [NOR04]. Grob lassen sie sich in physikalische, chemische und 
elektrochemische Verfahren unterteilen.  
Bei den physikalischen Verfahren (Physical Vapour Deposition, kurz: PVD) wird 
stets eine Substanz (ein sogenanntes Target) verdampft und anschließend wieder 
auf einem Substrat abgeschieden. Um eine möglichst homogene Ausbreitung der 
verdampften Substanz zu gewährleisten, werden die Prozesse bei reduzierten 
Drücken durchgeführt. Die physikalischen Verfahren lassen sich dabei nochmals 
unterteilen je nach Art der Energiezufuhr für den Verdampfungsprozess. Beim 
thermischen Verdampfen wird die Ausgangssubstanz bis über den Siedepunkt 
erhitzt, so dass die Verdampfung allein durch die thermische Energie erreicht 
wird. Beim Sputtern wird das Target verdampft, indem hochenergetische Ionen 
auf die Targetoberfläche geschossen werden. Die kinetische Energie der 
auftreffenden Ionen muss dabei so groß sein, dass Atome aus der Targetoberfläche 
gelöst werden können und in Richtung Substrat beschleunigt werden. Zahlreiche 
Unterverfahren wie z.B. HF-Sputtern, Magnetronsputtern, reaktives Sputtern  
oder Ionenstrahlsputtern existieren. Beim Laserstrahlverdampfen wird Material 
aus der Targetoberfläche herausgelöst, indem gepulste Laserstrahlung mit einer 
hohen Leistungsdichte verwendet wird. Durch die fokussierte Laserstrahlung 
werden der Targetoberfläche lokal sehr hohe Energien zugeführt, so dass es zu 
einer schlagartigen Abtragung des Targetmaterials kommt. Dieses breitet sich 
dann in einer Schockwelle Richtung Substrat aus, wo sich das Material wieder 
abscheidet. 
Die chemischen Verfahren zur Herstellung von Dünnschichten (Chemical 
Vapour Deposition, kurz: CVD) haben gemeinsam, dass ein reaktiver Precursor 
durch einen Reaktor geleitet wird. In dem Reaktor befindet sich ein beheiztes 
Substrat, an dem der Precursor zur Reaktion gebracht wird, wobei sich das 
Schichtmaterial sowie meist gasförmige Abfallprodukte bilden. Die unterschied-
lichen CVD-Verfahren lassen sich dabei unterteilen je nach verwendeter Precursor-
Klasse und eingestelltem Prozessdruck. 
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Bei den elektrochemischen Beschichtungsverfahren (Galvano-Verfahren) wird 
zwischen zwei Elektroden eine Spannung angelegt, so dass ein Stromfluss von der 
Anode zur Kathode stattfindet. Dabei besteht die Anode aus dem aufzutragenden 
und die Kathode aus dem zu beschichtenden Material. Durch die angelegte 
Spannung findet nun ein Materialübertrag statt. Dieses Verfahren findet häufig 
beim Korrosionsschutz Anwendung, indem zu schützende Materialien mit einer 
inerten Schicht überzogen werden. 
Die in dieser Arbeit hergestellten Dünnschichten wurden ausschließlich 
mittels des PVD-Verfahrens des Laserstrahlverdampfens hergestellt. Die Methode 
der gepulsten Laserdeposition wird im Folgenden näher vorgestellt. 
  
3.3.2   Pulsed Laser Deposition 
 
Die gepulste Laserdeposition (engl.: Pulsed Laser Deposition, kurz: PLD) ist ein 
Verfahren zur Herstellung von Dünnschichten. Bei diesem Verfahren wird ein 
gepulster Laserstrahl auf ein Festkörpertarget geschossen, dort werden die 
Photonen absorbiert und ihre Energie auf das Targetmaterial übertragen, wodurch 
Materie aus dem Target gelöst wird. Das abgetragene Material bildet ein Plasma, 
das sich in dem jeweiligen Prozessgas ausbreitet. Bringt man nun in das Plasma 
ein Substrat, so können sich die Atome aus dem Plasma als Film auf diesem 
Substrat abscheiden. Schematisch ist dieser Prozess in Abbildung 11 gezeigt. 
 
Substrat
gepulster 
Laserstrahl
Target
Plasma
 
Abbildung 11: Schema des PLD-Prozesses.  
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3.3.2.1   Apparatives 
 
Die beim PLD-Verfahren eingesetzten Laser sind meist UV- und IR-Laser, da die 
Strahlung dieser Laser von vielen Materialien absorbiert wird. Als UV-Laser 
werden dabei oft ArF- oder KrF-Excimerlaser und als IR-Laser Nd:YAG- oder 
CO2-Laser verwendet [TRA01, SCH01]. Die den Laser verlassende Strahlung wird 
durch ein Linsensystem fokussiert und gelangt durch ein für die jeweilige 
Strahlung transparentes Fenster in die PLD-Kammer, wo sie auf die Targetober-
fläche trifft. 
Die verwendeten Targets sollten eine hohe Dichte und glatte Oberfläche 
aufweisen, damit homogene Schichten erhalten werden. Üblicherweise wird das 
Target während des Prozesses relativ zum Laserstrahl bewegt, so dass trotz eines 
relativ kleinen Laserspots (~ 1 – 5 mm2) ein gleichmäßiger Materialabtrag auf der 
gesamten Targetoberfläche stattfinden kann. Die Abtragung der einzelnen 
Atomsorten geschieht dabei meist mit der gleichen Ablationsrate, weshalb  
das Laserstrahlverdampfen auch zu den Verfahren des stöchiometrischen  
Verdampfens [SPU01] gezählt wird. 
Als Substrat kann eine Vielzahl von Materialien zum Einsatz kommen. Wich-
tig sind eine geringe Oberflächenrauhigkeit (in nm-Bereich) und eine hohe Film-
Substrat-Haftung. Die üblicherweise eingesetzten Substrattemperaturen reichen 
dabei von 20 – 1000 °C. Die maximal beschichtbare Fläche beträgt aufgrund der 
relativ geringen Plasmaausdehnung nur ca. 10 cm2. Durch den Einsatz von sich 
relativ zum Plasma bewegenden Substraten können jedoch auch großflächigere 
Bereiche beschichtet werden. [SEY01, CHR01] 
Das Prozessgas wird während des Beschichtungsvorgangs meist kontinuier-
lich durch die Kammer geleitet. Als Gase werden dabei häufig Inertgase (wie 
Argon oder Stickstoff) sowie reaktive Gase (wie Sauerstoff oder Wasserstoff) 
eingesetzt. Typische Prozessdrücke liegen bei 0,005 – 0,5 mbar. Ist der Druck zu 
hoch, kann sich das abgetragene Material nicht weit genug ausdehnen und die 
Plasmateilchen erreichen das Substrat nicht. Wird der Druck zu klein gewählt, so 
breitet sich das Plasma in der gesamten Vakuumkammer aus (siehe Abb. 12, 
rechts), so dass die Kammerwände und andere Apparaturen in der Kammer 
mitbeschichtet werden. Außerdem verringert sich die Dichte des Plasmas und 
somit die Wachstumsrate der Schichten.   
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Abbildung 12: links: Foto eines PLD-Plasmas [PLD01]. rechts: Visualisierung der 
Ausbreitung des Plasmas bei zwei verschiedenen Drücken [PLD02].  
 
3.3.2.2   Steuerung der Filmeigenschaften  
 
Während Filme, die bei hohen Temperaturen hergestellt werden, meist eine hohe 
Kristallinität besitzen, da die Atome genügend Energie besitzen, um sich in die 
thermodynamischen Gleichgewichtspositionen zu bewegen, so sind Filme, die bei 
niedrigen Substrattemperaturen abgeschieden wurden, oft amorph. Die 
Grenztemperatur, oberhalb der sich die Schicht mit einer kristallinen Struktur 
abscheidet, ist dabei stark vom Targetmaterial abhängig [SLA04]. 
Des Weiteren spielt das Substratmaterial eine große Rolle für die Filmeigen-
schaften. Der Unterschied zwischen den Gitterkonstanten bzw. Atomabständen 
vom Substrat- und Filmmaterial wird als Lattice Mismatch bezeichnet. Ist ein 
solches vorhanden, findet meist ein fließender Übergang der Gitterkonstanten 
statt. Die Schichtlagen in Substratnähe wachsen mit der vom Substrat vorgegebe-
nen Gitterkonstante auf, während mit zunehmender Schichtdicke mehr und mehr 
die Gitterkonstanten des Filmmaterials angenommen werden [NER06]. Dies führt 
oft dazu, dass sich in den ersten Lagen der Schicht viele Fehlstellen und 
Versetzungen befinden, die sich dann auch auf das weitere Filmwachstum 
auswirken. 
Die Wahl des Prozessgases hat häufig einen großen Einfluss auf die chemische 
Zusammensetzung der Schichten. So entstehen bei der Ablation von oxidischen 
Materialien bei der Verwendung von Inertgasen häufig unter-stöchiometrische 
Verbindungen, während sich bei der Verwendung von Sauerstoff das stöchio-
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metrische Oxid bildet [BAS07, NAG08], wobei ein Teil des Filmsauerstoffs aus der 
Gasatmosphäre eingebaut wird. Eine weitere Möglichkeit, die Filmzusammen-
setzung gezielt zu beeinflussen, bietet die Verwendung einer Plasmaquelle. Bei 
der plasmaunterstützten PLD wird während des Ablationsprozesses ein 
zusätzlicher Atom- oder Ionenstrahl auf das Substrat gerichtet, so dass weitere 
reaktive Spezies in den Prozess eingebracht werden. Hierdurch können häufig 
Effekte wie Dotierung, Veränderung der Stöchiometrie oder Implantation erreicht 
werden. 
 
3.3.2.3   Anwendungen und Vergleich zu anderen Verfahren 
 
Während die gepulste Laserdeposition bisher kaum industrielle Anwendungen 
findet, was vor allem auf die hohen Kosten für Anschaffung und Betrieb sowie die 
Problematik der homogenen Beschichtung großer Flächen zurückzuführen ist, so 
hat sich das PLD-Verfahren im universitären Bereich mittlerweile etabliert.  
1987 erlangte das PLD-Verfahren erstmals Aufmerksamkeit als Supraleiter  
des YBCO-Typs mittels PLD mit deutlich besserer Qualität als mit anderen 
Beschichtungsverfahren hergestellt werden konnten [DIJ87, NAR87, KOM88, 
RAM91]. Weiterhin konnten Dünnschichten von verschiedenen Pyro- und 
Ferroelektrika [KID92, NOR92, LEE00, YAG09] sowie keramischen Oxiden 
[KRE93, KRE94] realisiert werden. Mit der Entwicklung von Lasern mit hoher 
Pulsfrequenz und kurzer Pulsdauer Anfang der 1990er Jahre entwickelte sich die 
PLD zu einem Verfahren zur schnellen und gezielten Synthese von epitaktischen 
Dünnschichten hoher Qualität. Dadurch ließen sich transparente leitfähige 
Oxidschichten herstellen [YOS09, DIP10], wie sie mittlerweile in Flachbild-
schirmen und Solarzellen eingesetzt werden. Weiterhin konnte die Abscheidung 
von tribologischen Schutzschichten (z.B. Al2O3, ZrO2, BN) [REI99], einer großen 
Bandbreite von halbleitenden Gruppe-III-Nitriden [COL97, TAK04], die für die 
Fertigung von Leuchtdioden genutzt werden und glasartigen Materialien, die in 
der integrierten Optik Einsatz finden [YOU93, AFO96, FRE05], mittels des PLD-
Verfahrens erreicht werden. Darüber hinaus lassen sich auch biokompatible 
Materialien [BAO07, GRG07], wie z.B. Hydroxyapatite herstellen. Mittlerweile 
können auch Schichten aus Polymeren [PAT07] oder komplexen Nanomolekülen 
[RIA04, CAP07], wie dem Buckminster-Fulleren, synthetisiert werden. Dies stellt 
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nur eine kleine Auswahl der heutzutage mittels PLD herstellbaren Materialsyste-
me dar. 
Die Vorteile des PLD-Verfahren liegen dabei hauptsächlich in der gezielten 
Synthese von Materialien mit einer großen Bandbreite an Eigenschaften. So lassen 
sich wie oben bereits beschrieben die Filmeigenschaften durch eine Vielzahl von 
Prozessparametern flexibel steuern. Dabei kann das abzuscheidende Material 
stöchiometrisch, als auch nicht-stöchiometrisch sowie kristallin, als auch amorph 
abgeschieden werden. Die Steuerung der Filmdicke kann einfach über die Anzahl 
der Laserpulse erfolgen. Die Depositionsraten sind im Vergleich mit anderen 
Beschichtungsverfahren relativ hoch und auch Materialien mit hohem Schmelz-
punkt sind abscheidbar. Ein weiterer wichtiger Vorteil gegenüber dem Sputter-
verfahren ist, dass die Konzentration von Verunreinigungen in der Schicht sehr 
gering ist, da die Gefahr der Implantation von Fremdstoffen nicht besteht. 
Aufgrund der räumlichen Trennung von Energiequelle und Abscheideraum sind 
keine Kontaminationen wie bei der thermischen Verdampfung und ähnlichen 
Techniken zu befürchten. Durch den Wechsel des Targets während der Beschich-
tung ist eine leichte Synthese von Multilayern möglich.  
Trotz all dieser Vorteile des PLD- gegenüber anderen Beschichtungsverfahren 
findet es heutzutage kaum industrielle Anwendungen. Dies ist hauptsächlich 
darauf zurückzuführen, dass das Verfahren relativ teuer ist und nur kleine 
Flächen homogen beschichtbar sind. Weiterhin sind Syntheseprobleme, wie 
Dropletbildung, Exfoliation (siehe Kapitel 3.3.2.4) oder die Tatsache, dass das 
Targetmaterial nur unzureichend die Energie der verwendeten Laserstrahlung 
absorbiert, oft dafür ausschlaggebend, dass andere Beschichtungsverfahren 
eingesetzt werden.  
 
3.3.2.4   Prozesse beim Herauslösen des Targetmaterials  
 
Beim PLD-Prozess wird Laserstrahlung mit einer hohen Leistungsdichte und einer 
kurzen Pulsdauer verwendet. Trifft diese Strahlung auf eine Festkörperoberfläche, 
so wird sie in einem oberflächennahen Volumenbereich absorbiert oder gestreut. 
Die Eindringtiefe der Laserphotonen ist dabei abhängig vom Material und der 
Wellenlänge des Lasers. Dem Absorptionsprozess, der letztendlich zum Abtrag 
des Materials führt, können je nach verwendetem Material und eingesetzter 
Laserenergie verschiedene thermische, elektronische und/oder mechanische 
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Prozesse folgen. Aus diesem Grund gibt es keine allgemeingültige Theorie für den 
Ablationsprozess. Folgende Ablationsmechanismen konnten jedoch bisher 
beobachtet und theoretisch erklärt werden [RAJ90, EAS01]: 
 
–   Thermischer Materialabtrag 
–   Elektronischer Materialabtrag  
–   Materialabtrag durch Exfoliation  
–   Materialabtrag durch Dropletbildung 
 
Beim thermischen Materialabtrag werden Valenzelektronen des Targetmaterials 
durch die Laserphotonen angeregt. Dazu sollte das Material ein möglichst hohes 
Absorptionsvermögen für die Wellenlänge der eingesetzten Strahlung besitzen. 
Die angeregten Elektronen können ihre Energie an Gitterschwingungen 
(Phononen) abgeben. Somit wird die Photonenenergie in das Phononensystem des 
Festkörpers überführt. Dadurch kommt es zu einer starken lokalen Erhitzung des 
Materials, wodurch der Austritt von Atomen aus der Festkörperoberfläche 
ermöglicht wird [KEL85, CHR01]. Damit hohe Ablationsraten erzielt werden, 
müssen Temperaturen weit oberhalb des Siedepunktes erreicht werden. Da die 
Anregung des Elektronensystems viel schneller erfolgt als die Überführung der 
elektronischen Energie in das Phononensystem, befindet sich das System weit 
entfernt vom thermodynamischen Gleichgewicht.  
Beim elektronischen Materialabtrag wechselwirken die Laserphotonen direkt 
mit dem Elektronensystem des Festkörpers. Es handelt sich dabei um keinen 
singulären Prozess, sondern um eine Reihe von Anregungs- und Ionisationspro-
zessen bestehend aus Ion-Explosions-Prozessen [FLE65], Elektron-Loch-Paar- 
[ITI97] sowie Defektbildung [KAN93] und Anregung von Oberflächenplasmonen 
[TAY09]. Generell werden dabei Elektronen aus dem Targetmaterial gelöst oder in 
antibindende Zustände angeregt. Durch die verbleibenden positiven Ladungen 
und die damit verbundene starke Coulomb-Abstoßung entstehen lokale Zustände, 
die thermodynamisch sehr instabil sind, so dass strukturelle Umwandlungen 
stattfinden. Diese Umwandlungen führen letztendlich dazu, dass in oberflächen-
nahen Bereichen Ionen oder Atome aus dem Target gelöst werden. [YNA91] 
Während beim thermischen und elektronischen Materialabtrag idealerweise 
einzelne Atome oder Ionen aus dem Targetmaterial abgetragen werden, so sind es 
beim Exfoliationsprozess größere Partikel. Durch die schnelle lokale Erwärmung 
der Targetoberfläche während des Laserbeschusses können thermische Spannun-
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gen auftreten, die dafür verantwortlich sind, dass größere Partikel aus der 
Targetoberfläche „brechen“ und diese verlassen [CHR01]. Der Effekt tritt vor 
allem bei Materialien mit großem thermischen Ausdehnungskoeffizient und 
kleiner Duktilität (Deformierbarkeit) auf. Die Abtragung durch Exfoliation ist 
meist unerwünscht, da in der Regel ein inhomogenes Schichtwachstum eintritt, 
wodurch Schichten mit großer Oberflächenrauhigkeit entstehen. 
Die Abtragung des Targetmaterials durch Dropletbildung kann auftreten, 
wenn der Laserstrahl die Targetoberfläche erhitzt und das Targetmaterial in Folge 
dessen schmilzt. Dabei können sich kleine Tropfen (Droplets) des flüssigen 
Materials bilden, die dann in das Plasma übergehen [KEL85]. Wie die Exfoliation 
ist die Dropletbildung meist unerwünscht, da sie zu qualitativ minderwertigen 
Schichten führt. 
 
3.3.2.5   Prozesse im Plasma  
 
Das aus der Targetoberfläche generierte Plasma besteht aus verschiedenen 
neutralen und geladenen Teilchen. So können neben Atomen, Ionen und freien 
Elektronen auch kleinere Cluster oder durch Exfoliation entstandene größere 
Partikel im Plasma enthalten sein. Die adiabatische Expansion dieser vom Target 
abgetragenen Teilchen kann durch verschiedene Modelle beschrieben werden. Für 
Prozessdrücke oberhalb von ca. 10-3 bar eignet sich ein hydrodynamisches Modell, 
um die Plasmaexpansion zu beschreiben [ADE01]. Unterhalb von 10-3 bar – also 
den Drücken bei denen der PLD-Prozess in der Regel durchgeführt wird – kann 
ein Schockwellenmodell eingesetzt werden [ZEL01, SED01]. Die Ausbreitung des 
Plasmas erfolgt dabei stets in Richtung der Normalen zur Targetoberfläche, wobei 
sich die Dichteverteilung durch eine cosn(x)-Verteilung (mit n ≈ 8 – 12) beschreiben 
lässt [GUS00].  
Die kinetische Energie der verschiedenen Plasmaspezies hängt dabei von ihrer 
molaren Masse ab. Darüber hinaus werden die Teilchen durch das Hintergrund-
gas abgebremst, so dass die kinetische Energie der Spezies über den Druck des 
eingesetzten Gases beeinflusst werden kann. Dies ist von entscheidender 
Bedeutung, wenn man bedenkt, dass unterschiedliche kinetische Energien die 
Filmeigenschaften massiv beeinflussen [GOT99]. Tabelle 1 listet die verschiedenen 
Effekte der Plasma-Film-Wechselwirkung als Funktion der kinetischen Energie 
der Plasmateilchen auf. Typische Desorptionsenergien von Verunreinigungen 
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liegen in der Größenordnung von 1 – 10 eV, so dass durch Teilchen dieser Energie 
eine Oberflächenreinigung erreicht wird. In einem Bereich von 10 – 40 eV können 
sich größere Mengen von Oberflächendefekten bilden, die stark die weitere 
Nukleationsrate erhöhen. Dies beeinflusst die Korngröße und Mikrostruktur der 
weiter aufwachsenden Schicht [GUS86]. Die so entstandenen Defekte können das 
Wachstum von homoepitaxialen Supergittern auf orientierten Substraten 
herbeiführen [GAP81]. Darüber hinaus kann partielle Keimauflösung und 
verstärktes Inselwachstum eintreten [SMI90]. Bei Energien von 40 – 100 eV wird 
das Gitter der bereits aufgewachsenen Schicht stark verändert. So können 
Gitterschädigungen in oberflächen- und suboberflächennahen Bereichen auftreten. 
Durch die hohen Teilchenenergien wird die Implantation in bereits aufgewachse-
ne Schichten ermöglicht, wobei entlang des Implantationspfades vermehrt Defekte 
entstehen [UHL97]. Des Weiteren konnten Korngrößenreduzierung und teilweise 
Amorphisierung der Schicht nachgewiesen werden. Bei Teilchenenergien über  
100 eV wird in der Regel ein Teil der bereits aufgetragenen Schicht durch 
Sputterprozesse wieder abgetragen.  
 
Teilchenenergie [eV] Effekte 
1 – 10  Oberflächenreinigung, Filmwachstum 
10 – 40  Filmwachstum, Bildung von Oberflächendefekten 
40 – 100  Gitterschädigung, Implantation, Korngrößen-
reduzierung, Amorphisierung 
> 100 Abtragung des Filmmaterials durch Sputtern, 
Kollisionskaskaden im Bulk der Schicht 
 
Tabelle 1: Übersicht über verschiedene Effekte bei der  
Plasma-Film-Wechselwirkung als Funktion der kinetischen  
Energie der Plasmateilchen. [EAS01] 
 
Neben dem Druck der Gasatmosphäre spielt auch die Art des eingesetzten Gases 
eine große Rolle. Neben Inertgasen, die nur die Ausbreitung der Teilchen 
beeinflussen, können auch reaktive Gase (wie z.B. O2 oder H2) eingesetzt werden. 
Dabei können Reaktionen zwischen dem abgetragenen Targetmaterial und dem 
Hintergrundgas eintreten [WIL97, AND00], die die Filmeigenschaften stark 
beeinflussen können. 
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3.3.2.6   Prozesse bei der Abscheidung auf dem Substrat 
 
Die auf dem Substrat ankommenden Spezies (Ionen, Atome, kleine Cluster) 
können sich auf diesem abscheiden und eine Schicht bilden. Dabei bestimmen 
thermisch aktivierte Prozesse, wie Adsorption und Diffusion, maßgeblich den 
Wachstumsprozess. Aus diesem Grund hat die Substrattemperatur einen 
entscheidenden Einfluss auf die Filmeigenschaften. Im Einzelnen lässt sich das 
Schichtwachstum durch folgende Prozesse beschreiben [CHR01]: 
 
–   Adsorption von einzelnen Atomen (Adatome) auf der Substratoberfläche 
–   Diffusion der Adatome auf der Substratoberfläche 
–   Bildung von Agglomeraten von mehreren Adatomen (Keimbildung) 
–   Wachstum der Agglomerate (Keimwachstum)  
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Abbildung 13: Schematische Darstellung der verschiedenen Prozesse  
während der Substratbeschichtung. [CHR01] 
 
Aus dem Plasma können Atome auf der Substratoberfläche adsorbieren. 
Abhängig von der Substrattemperatur können die Adatome nun auf der 
Substratoberfläche unterschiedlich stark diffundieren oder wieder desorbieren. Da 
die beim Adsorptionsprozess anfallende Adsorptionsenergie negativ ist, ist die 
Adsorptionsrate stets größer als die Desorptionsrate und es bilden sich mit der 
Zeit immer mehr Adatome. Durch die Diffusion der Adatome können sich nun 
kleine Agglomerate bilden oder Adatome können an Fehlstellen des Substrats 
gebunden werden. Die Stabilität dieser Agglomerate oder Keime hängt von ihrer 
Keimgröße ab. Wie in Kapitel 3.1.4 beschrieben sind kleine Keime relativ instabil 
und zerfallen oft wieder. Erst wenn ein Keim die kritische Keimgröße überschrit-
ten hat, ist die Wahrscheinlichkeit des Keimwachstums größer als die für dessen 
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Zerfall. Bei niedrigen Temperaturen kann jedoch schon ein einzelnes Atom als 
stabiler Keim betrachtet werden [GOT44]. Das Wachstum dieser Keime kann nun 
durch verschiedene Wachstumsmodelle beschrieben werden [VEN93, PIM01, 
VEN01]:  
 
–   3D Inselwachstum (Volmer-Weber-Wachstum) 
–   2D Schichtwachstum (Frank van der Merwe-Wachstum) 
–   2D Schichtwachstum auf dem Substrat, gefolgt von 3D Inselwachstum     
     (Stranski-Krastanov-Wachstum)  
 
Die Art des Wachstums einer Schicht hängt dabei im Wesentlichen von den 
Oberflächenenergien des Films γF, des Substrates γS und der Film-Substrat-
Grenzfläche γI ab. Triebkraft ist immer die Minimierung der Gesamtoberflächen-
energie. 
Beim Volmer-Weber-Wachstum geschieht die Anlagerung von weiteren 
Atomen sphärisch um bereits vorhandene Keime, so dass sich im Laufe der Zeit 
viele Cluster (Inseln) auf der Substratoberfläche bilden. Diese Inseln wachsen nun 
in alle Raumrichtungen unabhängig voneinander und es bildet sich erst mit 
zunehmender Beschichtungszeit eine geschlossene Schicht. Im weiteren Verlauf 
wachsen die einzelnen Körner kolumnar weiter. Volmer-Weber-Wachstum tritt 
auf, wenn die Oberflächenenergien von Film γF und Film-Substrat-Grenzfläche γI 
größer sind als die Oberflächenenergie des Substrates γS (γF + γI > γS). Auf diese 
Weise werden die Oberflächen der aufwachsenden Schicht AF und die der Film-
Substrat-Grenzfläche AI und somit die Gesamtoberflächenenergie (Eges = AS . γS +  
AI . γI + AF . γF) minimiert.  
Im Falle des Frank van der Merwe-Wachstums bilden sich ausgehend von den 
Keimen Monolagen aus, auf welchen weitere Monolagen wachsen. Die Geschwin-
digkeit des Keimwachstums in der Substratebene ist also deutlich größer als in 
Richtung der Substratnormalen. Dabei entstehen meist Filme mit hoher Dichte 
und geringer Fehlstellenkonzentration. Frank van der Merwe-Wachstum tritt ein, 
wenn γS > γF + γI ist. Somit wird die Oberfläche des Substrates und daher die 
Gesamtoberflächenenergie minimiert. 
Das Stranski-Krastanov-Wachstum vereint beide Mechanismen, indem der 
Film zunächst Schicht für Schicht auf dem Substrat aufwächst und nach der 
Abscheidung von einigen Monolagen ein Wechsel des Mechanismus zu Insel-
wachstum stattfindet.  
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3.4   Untersuchungsmethoden 
 
Die in dieser Arbeit hergestellten Dünnschichten wurden mit verschiedenen 
Analysemethoden hinsichtlich ihrer Struktur, chemischen Zusammensetzung,  
Oberflächenbeschaffenheit, Phasenzusammensetzung, Morphologie, elektro-
nischen Struktur und elektrischen Leitfähigkeit untersucht. Ein Überblick über die 
zum Einsatz gekommenen Untersuchungsmethoden wird folgend gegeben.  
 
3.4.1   Röntgenabsorptionsspektroskopie 
 
Bestrahlt man Materie mit Röntgenstrahlung, so findet aufgrund der Wechsel-
wirkung zwischen beiden eine Abschwächung der Strahlungsintensität statt. Als 
Wechselwirkungsprozesse können dabei Photoabsorption sowie elastische und 
inelastische Streuung auftreten. Beim äußeren Photoeffekt übertragen die 
Röntgenquanten ihre gesamte Energie auf Rumpfelektronen des bestrahlten 
Materials. Das Röntgenquant wird dabei vernichtet und das Elektron angeregt,  
so dass ein Teil der einfallenden Strahlung absorbiert wird. Bei der Röntgen- 
absorptionsspektroskopie misst man nun den auftretenden Intensitätsverlust als 
Funktion der Photonenenergie und kann so Rückschlüsse auf die strukturellen 
und elektronischen Eigenschaften der Probe ziehen. 
 
3.4.1.1   Grundlagen 
 
Durchquert elektromagnetische Strahlung der Intensität I einen Probenabschnitt 
einer infinitesimal kleinen Dicke dx, so wird die Strahlungsintensität um µIdx 
abgeschwächt: 
 
 xII dd µ−=  (21) 
 
Das Ausmaß der Abschwächung wird durch den Absorptionskoeffizienten µ 
beschrieben. Die integrierte Form dieser Gleichung ergibt das Lambertsche 
Absorptionsgesetz, wobei I0 die Anfangsintensität der Strahlung ist:  
 
 ( )xII ⋅µ−= exp0  (22) 
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Die Länge x, bei der die Strahlungsintensität auf 1/e abgefallen ist, wird Absorp-
tionslänge l genannt. Sie ist somit der reziproke Absorptionskoeffizient: 
 
 
µ
=
1
l  (23) 
 
Bei der Röntgenabsorptionsspektroskopie (engl.: X-ray Absorption Spectroscopy, 
kurz: XAS) wird der Absorptionskoeffizient µ als Funktion der Energie der 
eingestrahlten Röntgenstrahlung gemessen. Trägt man den Absorptionskoeffizien-
ten µ gegen die Energie der Röntgenstrahlung auf, so erhält man das Röntgenab-
sorptionsspektrum. In Abbildung 14 (links) ist ein typisches Absorptionsspektrum 
am Beispiel von Lutetium mit den charakteristischen Absorptionskanten zu sehen. 
Die energetisch höchst liegende Kante ist die K-Kante, gefolgt von der L-, M-, N- 
etc. Kante. Üblicherweise misst man bei Röntgenabsorptionsmessungen nicht das 
gesamte Spektrum, sondern nur den Bereich um eine Absorptionskante herum. 
Bei einatomigen Gasen fällt der Absorptionskoeffizient hinter einer Kante 
monoton ab. Bei Molekülen und Festkörpern ist hingegen hinter einer Kante eine 
charakteristische Feinstruktur erkennbar [FRI20, HTZ20, COS31], wie in Abbildung 
14 (rechts) am Beispiel der Kupfer K-Kante gezeigt wird. Diese Feinstruktur 
enthält strukturelle Informationen über die gemessene Probe [KRO32, KRO33, 
KRO34]. 
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Abbildung 14: links: Gesamtes Röntgenabsorptionsspektrum von Lutetium 
[MAR01]. rechts: K-Absorptionskante von Kupfer [NEV99].  
 
3.4.1.2   Apparatives 
 
Die typische Messanordnung bei der Röntgenabsorptionsspektroskopie ist in 
Abbildung 15 gezeigt. Die in einem Synchrotron erzeugte Röntgenstrahlung wird 
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in einem Monochromator auf die gewünschte Wellenlänge gebracht. Von dort aus 
durchdringt die Strahlung die Probe und anschließend eine Referenzprobe.  
 
Mono-
chromator
Synchrotron Probe
Referenz
Fluoreszenz-
detektor
Ionisationskammern
I1I0
If
Iref
 
Abbildung 15: Messanordnung bei der Transmissions- bzw.  
Fluoreszenz-XAS.  
 
Bei der XAS in Transmissionsgeometrie befinden sich vor und hinter diesen 
beiden Proben Ionisationskammern, in denen die Intensität der Strahlung 
detektiert wird. Ionisationskammern sind mit Inertgas befüllte Behälter, in denen 
sich zwei Elektroden befinden, an die eine externe Hochspannung angelegt wird. 
Gelangt ein Photon mit ausreichender Energie in die Kammer und ionisiert dort 
ein Gasatom, so wird ein Stromimpuls erhalten. Der Absorptionskoeffizient µ 
berechnet sich nach dem Lambertschen Gesetz: 
 
 





=µ
1
0ln
I
I
 (24) 
 
Ist die Probe so dick, dass nahezu die gesamte Intensität der Röntgenstrahlung 
absorbiert wird oder so dünn, dass fast kein Absorptionssignal erhalten wird, so 
kann in Fluoreszenzgeometrie gemessen werden. Dazu wird die Probe in einem  
45°-Winkel relativ zum Strahl ausgerichtet und senkrecht zum Strahl ein 
Fluoreszenzdetektor positioniert. In diesem wird die Intensität der von der 
Probenoberfläche emittierten Fluoreszenzstrahlung gemessen. Bei Fluoreszenz-
messungen definiert sich der Absorptionskoeffizient µ über: 
 
 
0I
I f=µ  (25) 
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3.4.1.3   Mikroskopische Interpretation 
 
Trifft Röntgenstrahlung mit einer bestimmten Mindestenergie auf Materie, so 
werden gemäß dem photoelektrischen Effekt [EIN05] Elektronen angeregt. 
Genauso wie bei jeder anderen Spektroskopiemethode wird dabei ein Übergang 
von einem energetischen Grundniveau in ein angeregtes Niveau vollzogen. Die 
Übergangswahrscheinlichkeit P für diesen Übergang wird dabei durch Fermis 
Goldene Regel [COH01, KON01] beschrieben: 
 
 if RP Ψ⋅εΨ∝
→→
 (26) 
 
P:  Übergangswahrscheinlichkeit 
Ψi:  Wellenfunktion des Grundzustands 
Ψf:  Wellenfunktion des angeregten Zustands 
→
ε :  elektrischer Feldvektor 
→
R :  Positionsvektor des Rückstreuers 
 
Bei Kenntnis der Wellenfunktion für den Grund- und für den angeregten Zustand 
kann man also die Übergangswahrscheinlichkeit und somit den Absorptions-
koeffizienten berechnen. Bei der XAS entspricht die Wellenfunktion des 
Grundzustands der eines Rumpfniveaus, also meist einem 1s- (K-Kante), einem 
2s- (LI-Kante) oder einem 2p- (LII- und LIII-Kante) Orbital. Anhand der schema-
tischen Zustandsdichte in Abbildung 16 (links) kann man erkennen, dass alle 
Energieniveaus bis zur Fermi-Energie besetzt sind (siehe Kapitel 3.1.1). Erst 
oberhalb der Fermi-Energie sind wieder elektronisch unbesetzte Niveaus 
vorhanden, in die angeregt werden kann. Die Energie der anregenden Strahlung 
muss also größer sein als die Energiedifferenz zwischen Grundzustand und 
Fermi-Niveau EF. Ist dies der Fall, so können Elektronen vom Grundniveau in 
elektronische Leitungsbänder angeregt werden. Ist die Photonenenergie sogar 
größer als der Energieunterschied zwischen Grundzustand und Austrittsenergie 
Evac, so kann eine elektronische Anregung in Kontinuumszustände erfolgen. 
Gemäß den Übergängen in unterschiedliche Endzustände braucht es auch 
verschiedene Ansätze bzw. Modelle, um eine quantitative Beschreibung des 
Spektrenverlaufs in diesen Bereichen zu geben. [KON01, TEO01]   
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Abbildung 16: links: Schematische Zustandsdichte eines elektrischen Leiters  
mit vorhandenen gebundenen Zuständen und Kontinuumszuständen.   
rechts: K-Kante von Kupfer [NEV99] mit eingezeichnetem  
Vorkanten-, XANES- und EXAFS-Bereich.  
 
Die spektrale Struktur des kantenfernen Bereichs im XAS-Spektrum wird als 
EXAFS (Extended X-ray Absorption Fine Structure) bezeichnet und dieser Teil des 
Spektrums deshalb EXAFS-Bereich genannt. Er erstreckt sich von ca. 50 bis 1000 
eV hinter der Kante (siehe Abb. 16, rechts) [STN73, STN74, STN75, CIT81].  
In diesem Bereich wird das Elektron aus dem Atomverbund gelöst und in 
Kontinuumszustände angeregt, in denen man das Elektron als eine sich im Raum 
ausbreitende Kugelwelle auffassen kann, die meist mit einer ebenen Welle 
angenähert wird (sogenannte Plane Wave Approximation) [SRW59, NEW00, 
REH00].     
 
 ( ) ( )kRikRRkf sincos),( +=Ψ       mit      
2/1
2
2





=
h
kineEmk   (27) 
  
Bei einatomigen Gasen kann sich diese Welle ungestört im Raum ausbreitenden 
(siehe Abb. 17, oben), da keinerlei Störpotential existiert. Die Energieeigenwerte 
des angeregten Elektrons können somit kontinuierliche Werte annehmen. Daher 
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zeigt die Übergangswahrscheinlichkeit keine energieabhängigen Schwankungen 
und der Absorptionskoeffizient weist keine (energieabhängige) Feinstruktur auf.  
 
hν hν
hν hν
          
Abbildung 17: oben: Ausbreitung der Elektronenwellen bei einem freien Atom. 
unten: Interferenz der Elektronenwellen im Festkörper.  
 
Wird das Elektron bei Festkörpern über das Vakuumniveau Evac angeregt, so wirkt 
sich die Anwesenheit von Nachbaratomen stark auf die Wellenfunktion des 
angeregten Zustandes aus [NEW00, KON01]. Die ausgehende Elektronenwelle 
breitet sich nun nicht mehr ungestört im Raum aus, sondern wird an den 
Nachbaratomen gestreut (siehe Abb. 17, unten). Die resultierende Gesamtwellen-
funktion ergibt sich nun aus der Interferenz der Ursprungs- und Streuwelle: 
 
 ),(),(),( RkRkRk streuurspf Ψ+Ψ=Ψ  (28) 
 
Bei bestimmten Werten für k und R, bei denen die ursprüngliche und die 
rückgestreute Welle in Phase sind, tritt aufgrund konstruktiver Interferenz der 
Elektronenwellen eine Verstärkung der Wellenfunktionsamplitude ein. Dies 
äußert sich in Form einer hohen Übergangswahrscheinlichkeit und somit einem 
lokalen Absorptionsmaximum im Spektrum. Bei anderen Werten für k und R 
wiederum sind Ursprungs- und Streuwelle außer Phase, so dass durch die 
destruktive Interferenz der Elektronenwellen eine Abschwächung der Wellen-
funktionsamplitude stattfindet. In diesen Fällen wird die Übergangswahrschein-
lichkeit gering, was zu einem lokalen Minimum im Spektrum führt. Aus diesem 
Grund zeigt der Absorptionskoeffizient bei Festkörpern hinter der Absorptions-
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kante eine zusätzliche energieabhängige Feinstruktur, die als EXAFS oder χ(k) 
bezeichnet wird. Unter Berücksichtigung der beim Streuprozess auftretenden 
Phasenverschiebung δ(k) und der von eins verschiedenen Rückstreuamplitude 
F(k) ergibt sich für das EXAFS-Signal – unter der Annahme einer sich ungedämpft 
ausbreitenden Elektronenwelle – eine sinusförmige Schwingung im k-Raum 
[TEO01, KON01]: 
 
 ( ))(2sin)()(
2
kkR
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k δ+⋅=χ       mit      
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
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h
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Um eine quantitative Beschreibung der experimentell gefundenen Resultate zu 
geben, bedarf es jedoch noch einiger Verfeinerungen. Da das Photoelektron nur 
eine endliche Lebensdauer im angeregten Zustand besitzt und es nicht nur 
elastisch, sondern auch inelastisch gestreut werden kann, breitet sich die 
Elektronenwelle gedämpft aus. Diese Dämpfung wird durch den zweiten 
Exponentialterm in Gleichung 30 beschrieben, wobei λ(k) die mittlere freie 
Weglänge des Photoelektrons als Funktion des Wellenvektors k ist [KZM94, 
KON01]. 
Ein weiterer Dämpfungsterm ergibt sich durch thermische und statische 
Unordnung und wird durch den ersten Exponentialterm in Gleichung 30 
beschrieben. Dieser berücksichtigt, dass die effektiven Atomabstände R leicht 
voneinander abweichen können, da zum einen die Atome um ihre Gleich-
gewichtspositionen schwingen und zum anderen statische Fehlordnungseffekte 
auftreten können. Der Debye-Waller-Faktor σ2 beschreibt dabei die mittlere 
Varianz der Atomabstände [KON01, DIM02].  
Außerdem wird die Gesamtamplitude des EXAFS-Signals von passiven 
Rumpfelektronen beeinflusst. Diese sind die Reaktion des Systems auf die 
Erzeugung eines Schalenlochs und werden in Form eines globalen amplituden-
reduzierenden Faktors S2 berücksichtigt [ROY99, KON01].  
Unter Berücksichtigung aller drei gerade vorgestellten Korrekturen ergibt sich 
das EXAFS-Signal χ(k) zu: 
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Diese Gleichung beschreibt quantitativ den Verlauf der χ(k)-Funktion für einen 
einzelnen Streupfad. Das im Experiment gemessene EXAFS-Signal setzt sich aus 
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der Summe der vielen im Festkörper vorhandenen Streupfade zusammen. Aus 
diesem Grund muss zur Beschreibung der Gesamt-EXAFS die Summe über alle 
Streupfade gebildet werden. Die Entartung eines jeden Streupfades wird dabei 
durch den Parameter N beschrieben, der anschaulich als Koordinationszahl 
gedeutet werden kann. 
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S2:   amplitudenreduzierender Faktor 
N:   Koordinationszahl  
R:   Atomabstand 
σ2:  Debye-Waller-Faktor 
F(k):  Rückstreuamplitudenfunktion 
λ(k):  mittlere freie Weglänge als Funktion von k 
δ(k): Phasenverschiebungsfunktion 
 
Diese Formel wird als EXAFS-Standardgleichung [KON01, REH00, TEO01] 
bezeichnet und dient der quantitativen Beschreibung von EXAFS-Spektren. Man 
erkennt die Abhängigkeit des EXAFS-Signals von mehreren Größen. Neben den 
atomaren Parametern (F, λ, δ) existieren als Strukturparameter der Atomabstand 
R, die Koordinationszahl N und der Debye-Waller-Faktor σ2. Daran wird 
ersichtlich, dass die EXAFS sensitiv für die Struktur des untersuchten Materials 
ist. Aufgrund der begrenzten Reichweite des Photoelektrons ist der Informations-
gehalt auf die unmittelbare Umgebung (ca. 10 Å) um ein Absorberatom begrenzt. 
Aus dem EXAFS-Spektrum lassen sich also strukturelle Informationen über die 
Nahordnung um ein Absorberatom gewinnen. Da das Signal nicht an eine 
existierende Fernordnung gebunden ist, können EXAFS-Untersuchungen auch an 
amorphen Materialien durchgeführt werden [EIS79, BER94]. 
 
Im kantennahen Bereich des XAS-Spektrums werden die auftretenden spektralen 
Feature als XANES (X-ray Absorption Near Edge Structure) und dieser Teil des 
Spektrums daher als XANES-Bereich bezeichnet (siehe Abb. 16). Er reicht von  
ca. 50 eV vor bis 50 eV hinter der Kante [KON01] und umfasst somit eventuell 
vorhandene Prepeaks, die Kante selbst und die darauf folgenden Feinstruktur bis 
hin zum Anfang des EXAFS-Bereichs. 
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Abbildung 18: Absorptionskante mit eingezeichneten mikroskopischen 
Phänomenen im vorderen und hinteren XANES-Bereich.   
 
In diesem Energiebereich finden mehrere Phänomene statt. Im direkten Nachkan-
tenbereich werden Rumpfelektronen (wie bei der EXAFS) in Kontinuumszustände 
angeregt [DUR81, BIA82, BIA83], jedoch lassen sich die Elektroneninterferenzen 
nicht mehr mit der EXAFS-Standardgleichung beschreiben. Während im EXAFS-
Bereich die Einfachstreuung der dominante Effekt ist, so haben die Photoelektro-
nen im XANES-Bereich noch eine relativ kleine kinetische Energie und somit 
große Wellenlänge. Daher ist die Streuung für alle Streuwinkel hoch, so dass auch 
Mehrfachstreuprozesse berücksichtigt werden müssen [KON01]. Während bei der 
EXAFS aufgrund der dominanten Einfachstreuung hauptsächlich radiale 
Informationen über die Verteilung der Atome in der Umgebung eines Absorbers 
gewonnen werden, so enthält die XANES aufgrund der dominanten Mehrfach-
streuung auch Informationen über die räumliche Anordnung der Atome, wie z.B. 
Bindungswinkel oder Koordinationsgeometrien.  
Im Gegensatz zum Nachkantenbereich ist im Vorkanten- und Kantenbereich 
die Photonenenergie kleiner als die Energiedifferenz zwischen Grundzustand und 
Vakuumsniveau, so dass keine Anregung in Kontinuumszustände erfolgen kann. 
In diesen Bereichen finden stattdessen elektronische Übergänge in gebundene 
Zustände oberhalb der Fermi-Energie statt [BIA82]. Die angeregten Zustände sind 
also elektronische Bänder. Regt man aus einem K- oder LI-Niveau an, so ist der 
Endzustand aufgrund der Auswahlregel für elektronische Übergänge (∆l ± 1) ein 
Band mit p-Charakter. Geschieht die Anregung aus LII- oder LIII-Zuständen, ist der 
Endzustand entweder ein Band mit s- oder mit d-Charakter. Teilweise findet man 
aufgrund des Mischcharakters von Bändern eine Aufweichung der Auswahl-
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regeln, wodurch auch scheinbar verbotene Übergänge beobachtet werden können. 
Beispiele hierfür sind viele Übergangsmetalloxide, wie z.B. Ba2TiO4 und K2TiSi3O9 
[BAR11]. Diese zeigen an der K-Kante des Metalls oft einen unterschiedlich stark 
ausgeprägten Prepeak, der aus Übergängen vom 1s-Niveau in Valenzniveaus mit 
d-Charakter resultiert. Ist das Metallkation in diesen Oxiden oktaedrisch von 
Sauerstoff koordiniert, so findet aufgrund der Zentrosymmetrie keine Mischung 
von p- und d-Zuständen statt. Die Bänder haben also nach wie vor entweder p- 
oder d-Charakter. Da der direkte Übergang von s- in d-Niveaus auswahlverboten 
ist, wird im Spektrum kein Prepeak beobachtet. Ist das Metallkation hingegen 
tetraedrisch von Sauerstoff umgeben, so mischen p- und d-Valenzzustände stark, 
so dass Übergänge vom 1s-Niveau in pd-Mischzustände ermöglicht werden und 
somit ein Prepeak im Spektrum erscheint. Oft können solche Hybridisierungen 
schon durch eine leicht erniedrigte Symmetrie erreicht werden. Beispielsweise ist 
in Strukturen mit verzerrten Oktaedern oft ein Prepeak vorhanden, während 
dieser bei idealer oktaedrischer Koordination fehlt. Wie man erkennt, stellt der 
vordere XANES-Bereich eine Abbildung der elektronischen Struktur oberhalb der 
Fermi-Energie gewichtet mit der Übergangswahrscheinlichkeit dar.  
Ein weiteres oft gefundenes Feature im vorderen XANES-Bereich des XAS-
Spektrums ist die sogenannte Whiteline – ein ausgeprägtes Absorptionsmaximum 
direkt hinter dem Kantenhub. Whitelines findet man vor allem an L-Kanten von 
Übergangsmetallen. Diese resultieren aus elektronischen Übergängen von 2p-
Rumpf- in d-Valenzzustände [KON01]. Anhand der Whiteline-Intensität kann man 
Rückschlüsse auf die Oxidationsstufe eines Elementes ziehen, da mit zunehmen-
der Oxidationsstufe des Metalls immer mehr d-Zustände unbesetzt bleiben und 
somit eine höhere Wahrscheinlichkeit für die Anregung in diese Zustände besteht. 
So zeigt elementares Gold keine Whiteline, da es eine s1d10-Konfiguration besitzt 
und deshalb keine Anregung in d-Niveaus stattfinden kann. Im Gegensatz dazu 
zeigen Gold(III)-Verbindungen eine ausgeprägte Whiteline, da aufgrund der s0d8-
Konfiguration nun eine Anregung in d-Niveaus möglich ist. 
Ebenfalls sensitiv für die Oxidationsstufe eines Elementes ist die exakte  
energetische Lage der Absorptionskante. Je größer die Oxidationsstufe eines 
Elementes ist, desto stärker sind die Elektronen am positiven Atomrumpf 
gebunden. Aus diesem Grund wird mehr Energie benötigt, um eine weitere 
negative Ladung zu entfernen, so dass sich die Absorptionskante mit steigender 
Oxidationszahl zu höheren Energien verschiebt. Diese Tatsache wird oft 
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ausgenutzt, um anhand von Kalibrierdaten Oxidationsstufen zu bestimmen 
[NEW01, BAR01, MUE09].  
 
3.4.1.4   Aufarbeitung der Rohdaten  
 
Zur Extraktion von strukturellen und elektronischen Informationen aus XAS-
Spektren müssen die Rohdaten mittels verschiedener Routinen aufgearbeitet 
werden. Der prinzipielle Weg führt dabei über folgende Schritte: Festlegung des 
Vor- und Nachkantenbereichs, Normalisierung, Energiekalibrierung, Definition 
der Untergrundfunktion, Transformation in den k-Raum und Fourier-Trans-
formation der χ(k)-Funktion [KON00, KON01].  
Zunächst werden der Vor- und der Nachkantenbereich des unbearbeiteten 
Spektrums (Abb. 19, links, blaue Kurve) angefittet. Der  Vorkantenbereich wird in 
der Regel mit einer linearen Funktion (Abb. 19, links, rote Kurve) und der 
Nachkantenbereich mit einem Polynom 2. oder 3. Grades (Abb. 19, links, grüne 
Kurve) beschrieben. Zur Normalisierung des Spektrums werden nun die beiden 
Kurven gemäß Gleichung 32 vom Spektrum abgezogen. 
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Das normalisierte Spektrum ist in Abbildung 19 (rechts, blaue Kurve) zu sehen. 
Da die Energieachse der Spektren u. a. aufgrund von Energieshifts des Mono-
chromators fehlerbehaftet ist, muss die Energieskala der normalisierten Spektren 
kalibrieren werden. Aus diesem Grund wird bei jeder Messung eine Referenz-
substanz, in der das Element der jeweiligen Absorptionskante in der Oxidations-
stufe 0 vorliegt, im Referenzkanal mitgemessen (siehe Kapitel 3.4.1.2). Der 
Energiewert des ersten Wendepunktes der Absorptionskante der gemessenen 
Referenz wird auf den Literaturwert kalibriert. Der bei der Kalibrierung 
auftretende Energieunterschied zwischen gemessenem und energiekorrigiertem 
Spektrum wird nun auf das eigentliche Probenspektrum übertragen. Bei sorgfältig 
durchgeführten Messungen und korrekt funktionierenden Monochromatoren 
sollte dieser Energieunterschied unterhalb von ±1 eV liegen. Die energetische Lage 
des ersten Wendepunktes des Spektrums (E0-Wert) wird per Definition als 
Kantenlage bezeichnet.  
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Abbildung 19: links: Spektrum von Kupfer mit angefittetem Vor- und  
Nachkantenbereich [NEV99]. rechts: Normalisiertes Spektrum von Kupfer (blau)  
und die entsprechende Untergrundfunktion (rot).  
 
Zur weiteren Extraktion der Informationen aus dem EXAFS-Bereich muss die 
Untergrundfunktion µ0(E) des Spektrums festgelegt werden (Abb. 19, rechts, rote 
Kurve). Die Untergrundfunktion ist zu verstehen als das Absorptions- 
spektrum in der gleichen strukturellen Umgebung, jedoch ohne jegliche 
Interferenzphänomene. Da eine solche Funktion nicht gemessen werden kann, 
gibt es verschiedene theoretische Verfahren zur Bestimmung der Untergrund-
funktion. Eins davon ist der AutoBK-Algorithmus [NEW01], bei dem der 
Untergrund mit einer Spline-Funktion beschrieben wird. Dabei wird der 
Backgroundspline so gewählt, dass die niederfrequenten Anteile der EXAFS-
Oszillationen bis zu einer festgelegten Frequenz (entspricht dem Rbkg-Wert im  
R-Raum) herausgefiltert werden. Die so ermittelte Untergrundfunktion wird 
daraufhin gemäß Gleichung 33 vom Spektrum abgezogen, so dass der Kantenhub 
neutralisiert ist und die reine EXAFS-Schwingung χ(E) als Funktion der Energie 
erhalten wird.  
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Üblicherweise stellt man die EXAFS-Schwingung nicht als Funktion der Energie, 
sondern als Funktion der Wellenzahl k dar. Aus diesem Grund wird die 
Energieskala in eine k-Skala gemäß Gleichung 34 umgerechnet.  
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Abbildung 20: links: k2-gewichtete EXAFS-Schwingung von Kupfer (blau)  
mit Fensterfunktion (rot). rechts: Die daraus berechnete radiale  
EXAFS-Verteilungsfunktion von Kupfer.  
 
Um den Abfall des Signals bei hohen Wellenzahlen zu kompensieren, ist die 
Schwingung in der Regel mit einer k-Gewichtung versehen. In Abbildung 20 
(links, blaue Kurve) ist das k2-gewichtete EXAFS-Signal χ als Funktion des 
Wellenvektors k dargestellt. Führt man eine Fourier-Transformation der k-Raum-
Funktion gemäß Gleichung 35 durch, so gelangt man in den Realraum und erhält 
eine radiale Paarverteilungsfunktion G(R) (Abb. 20, rechts) [STN71]. 
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Zur Minimierung von Transformationsartefakten wird die Fourier-Transformation 
in der Regel über einen begrenzten k-Wertebereich und mit einer Fensterfunktion 
W(k) durchgeführt (Abb. 20, links, rote Kurve). Die untere Transformationsgrenze 
liegt meist bei ca. 2 Å-1, so dass keine XANES-Informationen mit in die Auswer-
tung einfließen. Die obere Transformationsgrenze wird dort hingelegt, wo das 
Signal/Rausch-Verhältnis zu schlecht wird, um eine zuverlässige Analyse zu 
gewährleisten. Aus der EXAFS-RDF kann man einen groben Eindruck über die 
Nahordnung um die Absorberzentren gewinnen. In Abbildung 20 (rechts) sind 
vier Peaks erkennbar, die den ersten 4 Koordinationsschalen um die Kupferabsor-
ber entsprechen, wobei die erste Koordinationsschale das intensivste Signal liefert. 
Die in der RDF sichtbaren Abstände entsprechen aufgrund der Phasenverschie-
bung beim Rückstreuprozess (siehe Kapitel 3.4.1.3) nicht den realen Abständen. 
Um die tatsächlichen Abstände zu ermitteln, muss das EXAFS-Signal jedes 
Streupfades um die Phase δ(k) korrigiert werden.  
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Führt man eine Fourier-Transformation der RDF über einen bestimmten  
R-Bereich durch (z.B. über die in Abb. 21 (links) rot gekennzeichneten Grenzen), 
so erhält man eine Funktion, die nur die Teile der EXAFS-Oszillationen beschreibt, 
die von einer bestimmten Koordinationsschale verursacht werden. Dieses Fourier-
gefilterte EXAFS-Signal – die sogenannte q(k)-Funktion – ist in Abbildung 21 
(rechts, rote Kurve) gezeigt und wird oft für EXAFS-Analysen einzelner 
Koordinationsschalen verwendet. 
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Abbildung 21: links: Radiale EXAFS-Verteilungsfunktion von Kupfer.  
rechts: Gesamtes EXAFS-Signal von Kupfer (blau) und das  
Fourier-gefilterte EXAFS-Signal der 1. Schale (rot). 
 
3.4.1.5   Modellierungsstrategien  
 
Um von den aufgearbeiteten Rohdaten an Strukturinformationen zu gelangen, 
müssen die Parameter in der EXAFS-Gleichung angepasst werden, bis die  
berechnete EXAFS mit der experimentell erhaltenen eine möglichst gute 
Übereinstimmung zeigt. Dazu gibt man ein Strukturmodell vor und berechnet für 
dieses alle möglichen Streupfade innerhalb eines bestimmten Cutoff-Radius.  
Da viele Parameter in der EXAFS-Gleichung eine hohe Korrelation besitzen 
und zudem F, δ und λ eine zum Teil komplizierte Abhängigkeit von k besitzen, 
können nicht alle Variablen gleichzeitig gefittet werden. Meist werden F(k), δ(k) 
und λ(k) anhand von Standards oder mittels theoretischer Rechnungen [TEO78] 
für jeden Streupfad bestimmt und während der restlichen Anpassung nicht mehr 
geändert. Ein oft genutztes Programm zur Berechnung von F(k), δ(k) und λ(k) ist 
FEFF [FEF01, FEW00]. Dies ist ein Programmcode, der mittels ab initio Berech-
nungen die Einfach- und Mehrfachstreuung der Röntgenabsorptionsfeinstruktur 
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(EXAFS) und die Röntgenabsorptionsnahkantenstruktur (XANES) beschreiben 
kann. 
Bei den darauf folgenden Modellierungen werden dann Strukturparameter 
wie Koordinationszahlen N, Atomabstände R und Debye-Waller-Faktoren σ2 für 
jeden Streupfad gefittet. Weiterhin werden meist der amplitudenreduzierende 
Faktor S2 und der E0-Wert angepasst. Der E0-Wert korrigiert den in der Daten-
aufarbeitung gesetzten E0-Wert (Wendepunkt der Kante, siehe Kapitel 3.4.1.4) auf 
die tatsächliche Austrittsenergie des Photoelektrons. Bei kristallinen Substanzen 
können so Gitterkonstanten, Koordinationszahlen und Fehlstellenkonzentrationen 
bestimmt werden.  
Bei amorphen Substanzen, bei denen das anfängliche Strukturmodell meist 
stark von der tatsächlichen Struktur des Materials abweicht, werden in der Regel 
nur die Strukturparameter gefittet. Die Werte für S2, σ2 und E0 werden zuerst 
anhand von Standards mit bekannter Struktur bestimmt und während der 
Anpassung konstant gehalten. In der Regel erhält man als Resultat einer 
vollständigen EXAFS-Analyse so auch bei amorphen Substanzen die Bindungs-
abstände der Absorber- zu den Nachbaratomen und die Koordinationszahlen der 
Absorberatome.  
 
3.4.2   Die Reverse Monte Carlo-Methode 
 
Während es für EXAFS-Spektren von kristallinen Substanzen etablierte Auswerte-
strategien gibt, um strukturelle Informationen (wie z.B. Bindungsabstände oder 
Koordinationszahlen) aus den Daten zu extrahieren, so gibt es für Spektren 
amorpher Substanzen keine standardisierten Verfahren zur Strukturbestimmung. 
Eine Möglichkeit, strukturelle Informationen aus Spektren amorpher Materialien 
zu extrahieren, stellt die Reverse Monte Carlo-Methode (kurz: RMC-Methode) dar. 
Beim RMC-Verfahren wird ein Strukturmodell nach und nach verändert, bis eine 
Eigenschaft des Modells größtmögliche Übereinstimmung mit der experimentell 
gefundenen Eigenschaft liefert. Der RMC-Algorithmus ist somit eine Variation des 
klassischen Metropolis-Algorithmus.  
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3.4.2.1   Metropolis-Algorithmus und Simulated Annealing 
 
Der Metropolis-Algorithmus [MET53, HAS70, SIG01] stellt eine Monte Carlo-
Methode [SKR01] zur Erzeugung von Zuständen eines Systems gemäß der 
Boltzmann-Verteilung dar und ist ein stochastisches Optimierungsverfahren zur 
Ermittlung eines globalen Minimums in einer Wertelandschaft. Damit nicht die 
gesamte Wertelandschaft abgesucht werden muss, werden die erzeugten 
Zustände nicht vollkommen zufällig gewählt, sondern jeder Zustand hängt von 
seinem direkten Vorgänger ab (Markov-Prozeß). Dabei wird eine zufällige 
Suchstrategie verwendet, die nicht nur Lösungen mit einem kleineren Wert für die 
zu minimierende Funktion akzeptiert, sondern auch mit einer bestimmten 
Wahrscheinlichkeit Lösungen, die den Wert vergrößern. Dies hat den Vorteil, dass 
lokale Minima wieder verlassen werden können. 
Das Prinzip des Metropolis-Algorithmus sieht wie folgt aus [SIG01, FOI09]: 
Ein System in einem zufälligen Anfangszustand ZI wird durch die sogenannte 
Fitness-Funktion f(ε) beschrieben, die eine Eigenschaft ε(Z) des Systems wider-
spiegelt und die es im Laufe der Simulation zu minimieren gilt. Wird das System 
nun zufällig verändert, indem es vom Anfangszustand ZI in einen Endzustand ZF 
überführt wird, so ändert sich auch die angesprochene Eigenschaft des Systems 
und somit die Fitness-Funktion. Aus den Werten der Fitness-Funktion vor und 
nach der Systemveränderung kann man nun die Abweichung ∆Π berechnen: 
 
 
IF ZZ ff )()( ε−ε=∆Π ∑
ε
  (36) 
 
Ist der Wert ∆Π kleiner oder gleich 0, so akzeptiert die Simulation die Änderung 
am System. Ist ∆Π jedoch größer als 0, so wird die Änderung nur mit einer 
bestimmten Wahrscheinlichkeit P akzeptiert. Dies ist notwendig um lokale 
Minima wieder verlassen zu können. 
 
 1=P          für   ∆Π ≤ 0 (37) 
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Je größer der Wert für ∆Π ist – heißt je stärker die Fitness-Funktion gestiegen ist – 
und je kleiner die Simulationstemperatur T ist, desto geringer ist die Wahrschein-
lichkeit, dass die Systemänderung akzeptiert wird. Wird die Änderung am System 
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nun akzeptiert, wird der Anfangszustand ZI durch den neuen veränderten 
Zustand ZF ersetzt und die nächste Iteration der Simulation gestartet. Anderen-
falls bleibt der Anfangszustand ZI derselbe und die nächste Iteration startet erneut 
am gleichen Ausgangspunkt. Dieses Prozedere wird so lange wiederholt, bis die 
Fitness-Funktion konvergiert, so dass vom Fund des globalen Minimums 
ausgegangen werden kann. 
 
Der Begriff Simulated Annealing [KIR83, BRT93] wird verwendet, wenn während 
des oben vorgestellten Metropolis-Algorithmus die Temperatur (siehe Gleichung 
38) keine Konstante darstellt, sondern während der Simulation dynamisch 
angepasst wird. Beginnend mit einer hohen Temperatur wird es dem System 
ermöglicht, zunächst eine relativ große Wertelandschaft „abzutasten“. Mit 
zunehmender Simulationsdauer wird die Temperatur dann abgesenkt, so dass 
immer mehr (virtuelle) Bewegungsenergie aus dem System herausgenommen 
wird und so immer kleinere Sprünge in der Wertelandschaft möglich sind. Somit 
nähert sich das System schrittweise dem globalen Minimum. Die Abhängigkeit 
der Temperatur von der Simulationsdauer oder der Iterationsanzahl kann dabei 
verschiedene mathematische Zusammenhänge zeigen. Meist wird ein linearer 
oder leicht exponentieller Abfall gewählt. Die Abkühlrate sollte dabei klein sein, 
um dem System genügend Zeit zu geben, sich in der Wertelandschaft zu bewegen. 
Es konnte gezeigt werden, dass bei einer unendlich langsamen Abkühlung das 
globale Minimum mit Sicherheit erreicht wird [GRA94]. 
  
3.4.2.2   Reverse Monte Carlo 
  
Bei der Reverse Monte Carlo-Methode [GRE88, DOV02, AKI07] wird nun der 
Metropolis-Algorithmus (evtl. auch mit Simulated Annealing) eingesetzt, um ein 
theoretisches Modell mit experimentell gemessenen Daten in Übereinstimmung 
zu bringen. Die Fitness-Funktion ist dabei die Abweichung zwischen einer 
experimentell bestimmten Größe und der entsprechenden berechneten Größe. 
Oft wird die RMC-Technik in der Festkörperchemie/physik eingesetzt, wobei 
das verwendete Modell eine Konfiguration von Atomen ist, deren Koordinaten im 
Laufe der Simulation zufällig verändert werden. Durch die Verschiebung der 
Atompositionen mittels Random Walk (zufällige Atombewegung) wird die 
Konfiguration so lange verändert, bis eine aus der Konfiguration berechnete 
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Eigenschaft des Systems (z.B. eine RDF) der experimentell gemessenen Eigen-
schaft entspricht. An diesem Punkt entspricht die Modellkonfiguration der 
tatsächlichen Konfiguration und die Simulation wird abgebrochen.  
 
Für diesen Fall durchläuft der Algorithmus folgende Schritte (siehe Abb. 22): 
 
1)  Wahl einer Startkonfiguration KI für das System, wobei KI von den 
Koordinaten der Atome abhängt. KI ist also eine 3N dimensionale Funktion, 
wobei N die Anzahl der Atome darstellt. 
 
2) Eine Eigenschaft calcIε  der aktuellen Konfiguration wird berechnet. 
Eigenschaften können dabei radiale Verteilungsfunktionen, Struktur-
faktoren oder EXAFS-Signale sein. Lässt sich aus der Konfiguration direkt 
eine physikalische Größe – wie z.B. die optische Absorption – berechnen, so 
kann auch diese verwendet werden. 
 
3) Die aus der Konfiguration KI berechnete Eigenschaft calcIε  wird mit der 
experimentell bestimmten Eigenschaft expε  verglichen. Der Wert 2IΠ   
bestimmt dabei die Güte der Anpassung: 
 
 
( )
∑ σ
ε−ε
=Π
j
calc
jI
exp
j
I 2
2
,2  (39) 
 
Der Parameter σ2 ist ein Normierungsfaktor. Es sei angemerkt, dass die 
Größe 2Π  in der Literatur meistens als χ2 bezeichnet wird. Da in den später 
folgenden Rechnungen jedoch das EXAFS-Signal gefittet wird und dieses 
ebenfalls mit χ bezeichnet wird, wird aus Gründen der Übersichtlichkeit in 
dieser Arbeit für die Anpassungsgüte die Bezeichnung 2Π  gewählt. 
 
4) Die aktuelle Konfiguration KI wird mittels Random Walk modifiziert und 
man erhält die modifizierte Konfiguration KF.  
 
5) Die in 2) berechnete Eigenschaft wird für die neue Konfiguration KF 
berechnet und man erhält den neuen Wert der Eigenschaft calcFε . 
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6)  Die in 5) aus der Konfiguration KF berechnete Eigenschaft calcFε  wird mit  
der experimentell bestimmten Eigenschaft expε  verglichen. Der Wert 2FΠ   
bestimmt dabei die Qualität der Anpassung für die neue Konfiguration KF: 
 
 
( )
∑ σ
ε−ε
=Π
j
calc
jF
exp
j
F 2
2
,2  (40) 
 
7) Die Werte von 2IΠ  und 
2
FΠ  werden verglichen indem die Differenz ∆Π 
berechnet wird: 
 
 22 IF Π−Π=∆Π  (41) 
 
Ist ∆Π kleiner oder gleich 0, so wird der in 4) durchgeführte Random Walk 
akzeptiert, das heißt die modifizierte Konfiguration KF wird zur neuen 
Starkkonfiguration KI und es geht weiter mit 2). Ist jedoch ∆Π größer als 0, 
so wird der Random Walk nur mir einer Wahrscheinlichkeit P akzeptiert: 
 
 1=P          für   ∆Π ≤ 0 (42) 
                 
 




 ∆Π−=
T
P
k
exp          für   ∆Π > 0 (43) 
 
8) Es wird eine Zufallszahl Z, die zwischen 0 und 1 liegt, generiert und diese 
mit P verglichen. Ist Z kleiner oder gleich P, so wird der in 4) durchgeführte 
Random Walk akzeptiert, das heißt die modifizierte Konfiguration KF wird 
zur neuen Starkkonfiguration KI und es geht weiter mit 2). Ist Z jedoch  
größer als P, so wird der Random Walk abgelehnt. Das bedeutet, dass die 
Startkonfiguration KI konstant bleibt und bei 2) fortgesetzt wird.  
 
 PZ ≤        →     RW wird akzeptiert (44) 
 
 PZ >        →     RW wird abgelehnt (45) 
 
Dieser Algorithmus wird so lange durchlaufen, bis ein definiertes Abbruchkriteri-
um erreicht ist. Im Laufe des Algorithmus sollte die Abweichung Π2 gegen 0 
konvergieren. Aus diesem Grund bietet es sich an, eine bestimmte Mindest-
abweichung zu definieren, bei deren Unterschreitung die Simulation abgebrochen 
wird. Es können jedoch auch andere Abbruchkriterien benutzt werden.  
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Abbildung 22: Blockbild des RMC-Algorithmus für die Anpassung eines 
Strukturmodells an eine experimentell bestimmte Größe.  
 
Die in Abbildung 22 dargestellte Art von RMC-Algorithmus und abgewandelte 
Versionen werden oft für die Ermittlung von Strukturinformationen eingesetzt. 
Dabei werden meist Röntgen- und Neutronenbeugungsdaten [MON96, KEE05] 
sowie EXAFS-Spektren [GRE88, GRE90, GRE01] ausgewertet. So konnten 
Startkonfiguration KI wählen 
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START 
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beispielsweise die Strukturen von amorphem und monoklinem ZrO2 [WIN00, 
WIN02], Eisennanopartikeln [ENZ06], silberbasierten Ionenleitern [MAG06] und 
verschiedenen Metallhydriden [SOR08] näher charakterisiert werden.  
 
3.4.3   Photoemissionselektronenmikroskopie 
 
Die Photoemissionselektronenmikroskopie (kurz: PEEM) ist eine Analysemethode, 
bei der – ähnlich wie bei der Röntgenabsorptionsspektroskopie – der photo-
elektrische Effekt [EIN05] ausgenutzt wird. Eine Probe mit einer möglichst glatten 
Oberfläche wird mit Röntgenstrahlung einer definierten Energie bestrahlt. Hat die 
Röntgenstrahlung eine gewisse Mindestenergie, so werden Elektronen aus 
Rumpfniveaus ins Kontinuum angeregt. Die Elektronen werden also aus den 
Atomen herausgelöst, so dass Elektronen aus oberflächennahen Bereichen der 
Probe diese verlassen können. Bei der PEEM werden die Sekundärelektronen, die 
die Oberfläche verlassen, mittels eines elektrostatischen Feldes eingefangen und 
das Elektronenbild mittels eines elektrostatischen Linsensystems vergrößert und 
auf eine Detektoroberfläche fokussiert. Dabei werden Flächendetektoren 
eingesetzt, so dass man durch die laterale Intensitätsverteilung der Photoelektro-
nen ein räumlich aufgelöstes Bild erhält.  
 
3.4.3.1   Grundlagen  
 
Bestrahlt man einen Festkörper mit elektromagnetischer Strahlung, so können 
Elektronen angeregt werden. Ist die Strahlungsenergie hν größer als die Summe 
aus Bindungsenergie des Elektrons EB und Austrittsarbeit des Festkörpers Φ, so 
kann das Elektron den Festkörper verlassen und es findet Photoemission statt. Die 
kinetische Energie Ekin des Photoelektrons ist dabei durch folgende Gleichung 
gegeben: 
 
 Φ−−ν= Bkin EE h  (46) 
 
In der Praxis wird jedoch durch Sekundärprozesse, wie z.B. die Bildung von 
Auger-Elektronen und inelastische Streuung, eine Kaskade von niederenerge-
tischen Elektronen mit einer von Ekin abweichenden Energie erzeugt, so dass die 
die Oberfläche verlassenden Elektronen eine gewisse Energieverteilung besitzen. 
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Diese Energieverteilung ist oft für Aberrationseffekte (Abbildungsfehler) bei 
PEEM-Messungen verantwortlich.  
Während die zur Anregung eingesetzte Röntgenstrahlung eine große  
Eindringtiefe hat, besitzen die Elektronen nur eine Ausdringtiefe von wenigen 
Nanometern. Aus diesem Grund ist PEEM eine oberflächensensitive Methode. Der 
Oberflächenkontrast in den PEEM-Bildern kommt durch die lokal unterschied-
lichen Austrittsarbeiten der untersuchten Bereiche der Probe und somit durch die 
lokal unterschiedlichen Elektronenemissionen zustande [TON95, HEI01]. 
Verwendet man zirkular polarisierte Röntgenstrahlung, so erhält man an den LII- 
und LIII-Absorptionskanten aufgrund des magnetischen Zirkulardichroismus 
(MCD) [ERS75, ALF79, STZ86] zusätzlich noch einen magnetischen Kontrast, da 
die zirkular polarisierte Strahlung unterschiedlich stark mit den magnetischen 
Momenten der p-Elektronen wechselwirkt. Auf diese Weise können magnetische 
Domänen untersucht werden. Neben den gerade angesprochenen chemischen und 
magnetischen Kontrasten können noch Kontraste topographischer Natur [NEP00] 
auftreten. Diese kommen dadurch zustande, dass bei unebenen Probenober-
flächen dem Röntgenstrahl zugewandte Probenbereiche stärker Elektronen 
emittieren als ihm abgewandte. 
Prinzipiell kann ein Photoemissionselektronenmikroskop in verschiedenen 
Messmodi betrieben werden. Im Mikroskopiemodus wird bei konstant gehaltener 
Energie der Röntgenstrahlung ein Bild von der Oberfläche der Probe aufgenom-
men. Auftretende optische Kontraste im Bild kommen aufgrund der oben 
angesprochenen lokal unterschiedlichen Austrittsarbeiten und Topographien 
zustande.  
Hat man nun eine Röntgenstrahlungsquelle mit einem kontinuierlichen  
Energiespektrum zur Verfügung, so kann man den Effekt energieabhängig 
messen. Aus den Bildern können dann lokal aufgelöste Röntgenabsorptions-
spektren extrahiert werden. Aus diesem Grund werden PEEM-Messungen oft  
an Synchrotronstrahlungsquellen durchgeführt. Ein weiterer Vorteil von 
Synchrotronstrahlung besteht in dem variablen Einsatz von sowohl links- als auch 
rechts-zirkular polarisierter Strahlung, so dass sich der magnetische Zirkular-
dichroismus messen lässt. 
Im Total Electron Yield-Modus (TEY) wird der elektrische Strom, der von 
Masse auf die Probe fließt, detektiert. Da jedes Photoelektron, das die Probenober-
fläche verlässt, vom Massepotential nachgeliefert wird, kann über dieses Signal 
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auf die Gesamtabsorption geschlossen werden. Es entsteht somit ein über die 
gesamte bestrahlte Probenoberfläche gemitteltes Signal. Dabei wird energieab-
hängig gemessen, so dass man über die TEY ein gesamtes Röntgenabsorptions-
spektrum erhält.  
 
3.4.3.2   Apparatives 
 
Prinzipiell können PEEM-Messungen mit üblichen Laborlichtquellen im  
UV-Bereich durchgeführt werden. Da jedoch ein breites durchstimmbares 
Energiespektrum wünschenswert ist, werden PEEM-Untersuchungen meist an 
Synchrotronstrahlungsquellen durchgeführt. Die das Synchrotron verlassende 
polychromatische Strahlung wird in einem Monochromator auf die gewünschte 
Energie monochromatisiert und anschließend auf die Probenoberfläche fokussiert. 
Zur Bestimmung der Anfangsintensität der Strahlung kann ein Goldnetz im Strahl 
positioniert werden, an dem der abfließende Strom detektiert wird. Anschließend 
gelangt der Strahl in die Vakuumkammer des Mikroskops. Ein Schema eines 
PEEM-Mikroskops ist in Abbildung 23 gezeigt.  
 
~30°
hν
Probe
Objektivlinse
Stigmator / Deflektor
1. Projektivlinse
2. Projektivlinse
Kanalplatte
Fluoreszenzschirm
CCD-Kamera
Irisblende
Kontrastblende
 
Abbildung 23: Schema eines PEEM-Mikroskops. [SNE01]  
  
Es besteht aus einer Vakuumkammer, in der der relativ zum Strahl justierbare 
Probenhalter, die Optik und der Detektor angebracht sind. Im Mikroskop werden 
69                                                                                                                        3 Grundlagen 
die austretenden Elektronen mittels eines elektrostatischen Feldes zwischen Probe 
und Optik eingefangen und das Elektronenbild anschließend mit mehreren Linsen 
vergrößert. Mittels eines Flächendetektors kann nun ein Abbild von der lateralen 
Elektronenverteilung generiert werden.   
Der Röntgenstrahl trifft geräteabhängig in einem Winkel von ca. 30° auf die 
Probe, wobei die Probenoberfläche normal zur Mikroskopachse ausgerichtet ist. 
Üblicherweise besteht die Optik aus drei elektrostatischen Linsen. Elektrostatische 
Elektronenlinsen haben gegenüber magnetostatischen Linsen den Vorteil, dass bei 
der Untersuchung von magnetischen Proben diese nicht durch magnetische 
Streufelder der Elektronenoptik beeinflusst werden [KUC00]. Die erste Linse ist 
die Objektivlinse (Immersionslinse), die das Auflösungsvermögen des Mikroskops 
bestimmt. Sie besteht aus drei Elektroden – dem Extraktor, dem Focus und der 
Säule [HEI01]. Durch sie werden die Elektronen in einem elektrischen Feld von  
ca. 10 – 15 kV von der Probe weg beschleunigt und gebündelt, so dass die erste 
Abbildung der Probenoberfläche auf Höhe der Irisblende entsteht. In der ersten 
Brennebene befindet sich die Kontrastblende. Diese Blende bestimmt die 
Schärfentiefe und den Energiebereich der akzeptierten Photoelektronen. Durch 
Winkel- und Energieselektion der Elektronen in der Brennebene wird eine 
Beschränkung chromatischer Bildfehler und eine hohe Auflösung erreicht 
[KUC00]. Eine Änderung des Blendendurchmessers kann dabei zu einer besseren 
Ortsauflösung zu Lasten einer niedrigeren Intensität führen. Kurz vor der ersten 
Bildebene befindet sich der Deflektor, der für eine feine Ablenkung des Bildes 
sorgt, so dass sich ein Probenbereich auswählen lässt, ohne die Probenposition zu 
verändern. Im Deflektor sind auch Stigmatoren integriert, mit denen sich der 
axiale Astigmatismus der elektrostatischen Linsen korrigieren lässt [HEI01]. Auf 
Höhe der Irisblende entsteht das erste Elektronenbild. Mit ihr kann das Gesichts-
feld zur Unterdrückung von Streuelektronen eingeschränkt werden. Das in der 
Bildebene entstandene Bild wird dann mit Hilfe von zwei Projektivlinsen 
vergrößert und auf die Rückseite der Kanalplatte projiziert [KUC00, HEI01]. Die 
Kanalplatte ist ein ortsempfindlicher Kanalelektronenvervielfacher, der die auf 
ihm ankommende Elektronenintensität verstärkt und so für die Sichtbarkeit des 
Elektronenbilds auf dem Fluoreszenzschirm sorgt. Das dort entstandene Bild kann 
nun mit einer CCD-Kamera aufgenommen und elektronisch weiter verarbeitet 
werden. 
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3.4.4   Die van der Pauw-Methode 
 
Die van der Pauw-Methode [PAU58, PAU59, RIT03] kann zur Messung des 
spezifischen Widerstandes und des Hall-Koeffizienten von Proben komplizierter 
Geometrie eingesetzt werden. Sie ist eine 4-Punkt-Messung und liefert auch dann 
genaue Ergebnisse, wenn der Elektrodenabstand und die Elektrodenkontaktfläche 
nicht bekannt sind. Eine Voraussetzung für genaue Messergebnisse ist jedoch, 
dass die Probendicke bekannt und möglichst uniform ist. Die Methode eignet sich 
von daher sehr gut zur Bestimmung von spezifischen Widerständen (und Hall-
Koeffizienten) von Dünnschichten.  
 
3.4.4.1   Grundlagen 
 
Will man den elektrischen Widerstand einer Probe mittels einer 2-Punkt-Messung 
ermitteln, steht man immer vor dem Problem, dass die Messelektroden gleichzei-
tig auch den Strom führen. Somit misst man nicht nur den Probenwiderstand, 
sondern auch den Widerstand der Kontakte. Um dies zu vermeiden, darf über die 
Messelektroden kein Strom fließen. Eine effektive Methode dies umzusetzen, 
stellen 4-Punkt-Messungen, wie z.B. die van der Pauw-Methode dar [SRD01]. Bei 
dieser werden am Rand einer Probe der Dicke d im Uhrzeigersinn vier Kontakte 
angebracht (siehe Abbildung 24). Dadurch definieren sich die folgenden van der 
Pauw-Widerstände R1 und R2:  
 
 
BC
AD
I
U
R =1       und      
AB
CD
I
U
R =2  (47) 
 
A
B
C
D
U
 
A
B
C
D
U
 
Abbildung 24: Schematischer Aufbau bei van der Pauw-Messungen mit  
den zwei verschiedenen Kontaktierungsmöglichkeiten zur Bestimmung  
der van der Pauw-Widerstände R1 und R2. 
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Legt man nun zwischen den Kontakten B und C (bzw. A und B) einen Gleichstrom 
an, so kann zwischen den Kontakten A und D (bzw. C und D) ein Spannungs-
abfall gemessen werden und anhand der Werte für I und U der Widerstand R1 
(bzw. R2) berechnet werden. Unter bestimmten Voraussetzungen (siehe Kapitel 
3.4.4.2) kann aus diesen van der Pauw-Widerständen der spezifische Proben-
widerstand ρ berechnet werden. Es gilt: 
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Ist die Probe symmetrisch so sind R1 und R2 gleich groß: 
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Bei asymmetrischen Proben haben R1 und R2 unterschiedliche Werte und es gilt: 
 
 f
RRd
⋅
+
⋅
⋅π
=ρ
22ln
21  (50) 
 
Der symmetriebedingte Korrekturfaktor f löst dabei folgende Gleichung: 
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bzw.: 
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Diese Gleichung kann analytisch nicht nach f aufgelöst werden. Eine gute 
numerische Näherung für R1/R2-Verhältnisse zwischen 1 und 1000 stellt folgende 
Reihenentwicklung dar [ROD01]: 
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Anhand der aus den Messungen erhaltenen Widerstände R1 und R2 kann man nun 
mittels Gleichung 53 den f-Faktor und mit diesem gemäß Gleichung 50 den 
spezifischen Widerstand ρ für asymmetrische Proben berechnen. 
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Wird bei den Messungen senkrecht zur Probe ein Magnetfeld angelegt, so kann 
man zusätzlich noch die Hallspannung UH messen, aus der man gemäß folgender 
Gleichung die Ladungsträgerkonzentration n und die Ladungsträgerart 
bestimmen kann. 
 
 
d
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KU HH ⋅==
e
1
 (54) 
 
Mittels Gleichung 3 (für Metalle) bzw. 4 (für Halbleiter) lässt sich dann aus den 
erhaltenen Werten für die spezifische Leitfähigkeit und die Ladungsträger-
konzentration die Ladungsträgerbeweglichkeit berechnen. 
 
3.4.4.2   Voraussetzungen 
 
Um mittels des van der Pauw-Verfahrens zuverlässige Werte für die Leitfähigkeit 
sowie die Ladungsträgerkonzentration und -beweglichkeit zu erhalten, müssen 
bestimmte Bedingungen für die Probe, die Messgeräte und die Kontaktierung 
erfüllt sein. Zum einen muss die Probenoberfläche eine zusammenhängende 
Einheit bilden und die Probendicke, die bekannt sein muss, über die gesamte 
Fläche möglichst konstant sein [MEI01]. Zum anderen können halbleitende und 
dielektrische Materialien eine relativ geringe Leitfähigkeit besitzen, so dass die 
während der Messung fließenden Ströme sehr gering sind. Aus diesem Grund 
müssen die eingesetzten Messgeräte eine hohe Genauigkeit bei kleinen Strömen 
(meist im Nanoampere-Bereich) besitzen.  
Eine weitere Voraussetzung ist, dass sich die elektrischen Kontakte am Rand 
der Probe befinden und im Vergleich zum Kontaktabstand sehr klein sind. Oft 
scheitern van der Pauw-Messungen am nicht-ohmschen Verhalten der Probe-
Kontakt-Grenzflächen. Bei einem Metall-Metall-Kontakt ist für die Gewährleis-
tung von ohmschen Verhalten vor allem eine gute mechanische Verbindung 
zwischen den beiden Metallen wichtig, so dass die Ladungsträger ungehindert 
vom einem ins andere Metall übergehen können. Weiterhin dürfen keine 
chemischen Reaktionen die Kontaktzusammensetzung verändern, weshalb meist 
Edelmetalle wie Gold oder Platin eingesetzt werden. Bei Halbleitern kommt noch 
eine Raumladungszone an der Kontaktfläche hinzu, die in vielen Fällen gleichrich-
tend wirkt (Schottky-Kontakt). Die Probe-Kontakt-Grenzfläche zeigt somit auch 
die Strom-Spannungs-Kennlinie eines Gleichrichters, wodurch die Leitfähigkeits-
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messung stark verfälscht wird. Es ist also vor jeder Messung stets zu prüfen, ob 
sich der Widerstand an der Grenzfläche zwischen der Probe und den Kontakten 
ohmsch verhält (Ohmscher Kontakt). [BAD01]  
 
3.4.5   Weitere Methoden 
 
Weitere in dieser Arbeit verwendete Analysemethoden sind Röntgendiffrakto-
metrie, Transmissions- und Rasterelektronenmikroskopie, Elektronenstrahlmikro-
analyse, UV/Vis-Spektroskopie, Interferenzmikroskopie, Profilometrie und 
Gaschromatographie. Eine genaue Vorstellung dieser Methoden würde den 
Rahmen dieser Arbeit sprengen und soll deshalb an dieser Stelle nicht erfolgen. 
Für einen tieferen Einblick sei auf die folgenden Lehrbücher verwiesen. 
 
Röntgendiffraktometrie  
 
–   B. E. Warren, “X-Ray Diffraction” [WAR01] 
 
–   B. D. Cullity, “Elements of X-Ray Diffraction” [CUL01] 
 
–   R. Guinebretiere, “X-Ray Diffraction by Polycrystalline Materials” [GUI01] 
  
–   U. Pietsch, V. Holy, T. Baumbach, “High-Resolution X-Ray Scattering” [PIE01] 
 
–   M. Birkholz, “Thin Film Analysis by X-Ray Scattering” [BIR01] 
 
Transmissionselektronenmikroskopie  
 
–   D. B. Williams, C. B. Carter, “Transmission Electron Microscopy” [WIL01] 
 
–   L. Reimer, H. Kohl, “Transmission Electron Microscopy: Physics of Image 
     Formation” [REI02] 
 
–   B. Fultz, J. M. Howe, “Transmission Electron Microscopy and Diffractometry of  
     Materials” [FUZ01] 
 
–   L. Reimer, “Energy-Filtering Transmission Electron Microscopy“ [REI03] 
 
Rasterelektronenmikroskopie und Elektronenstrahlmikroanalyse  
 
–   L. Reimer, “Scanning Electron Microscopy – Physics of Image Formation and       
     Microanalysis“ [REI01] 
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–   D. E. Newbury, D. C. Joy, P. Echlin, C. E. Fiori, J. I. Goldstein, “Advanced   
     Scanning Electron Microscopy and X-Ray Microanalysis” [NBY01] 
 
–   D. Bonnell, “Scanning Probe Microscopy and Spectroscopy – Theory,  
     Techniques, and Applications” [BON01] 
 
–   J. Goldstein, D. Newbury, D. Joy, C. Lyman, P. Echlin, E. Lifshin, 
     L. Sawyer, J. Michael, “Scanning Electron Microscopy and X-Ray   
     Microanalysis” [GLD01] 
 
–   S. J. B. Reed, “Electron Microprobe Analysis and Scanning Electron       
     Microscopy in Geology” [REE01] 
 
UV/Vis-Spektroskopie 
 
–   W. Gottwald, K. H. Heinrich, “UV/VIS-Spektroskopie für Anwender –                 
     Die Praxis der instrumentellen Analytik“ [GOT01] 
 
Interferenzmikroskopie und Profilometrie 
 
–   M. Spencer, “Fundamentals of Light Microscopy” [SPC01] 
 
–   K. J. Stout, L. Blunt, “Three Dimensional Surface Topography” [STO01] 
 
Gaschromatographie 
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„Die Praxis sollte das Ergebnis des Nachdenkens sein,  
  nicht umgekehrt.“ 
 
         - Hermann Hesse -  
 
 
 
 
 
 
 
 
 
4   Experimenteller Teil 
 
In diesem Kapitel werden genaue Informationen zu den Synthesen der Schichten 
mittels des PLD-Verfahrens gegeben. Außerdem werden die experimentellen 
Details bei der Charakterisierung der Filmeigenschaften besprochen.  
 
4.1   Pulsed Laser Deposition 
 
4.1.1   Die PLD-Apparatur 
 
Die Schichten wurden an einer PLD-Workstation der Firma Surface [SUR01] 
hergestellt. Die Apparatur besteht aus den Basiskomponenten Laser, Optik, 
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Kammer, Heizung, Vakuumsystem und Plasmaquelle. Der schematische Aufbau 
und ein Foto der Anlage sind in Abbildung 25 gezeigt. Der verwendete Laser ist 
ein KrF-Excimerlaser (λ = 248 nm) der Serie COMPEX PRO 205 [LAS01] der Firma 
Lambda Physik. Der austretende Laserstrahl wird durch zwei Spiegel in Richtung 
der PLD-Kammer gelenkt und mittels eines Linsensystems fokussiert. Der 
fokussierte Laserstrahl gelangt durch ein antireflexionsbeschichtetes Fenster in die 
PLD-Kammer und trifft in einem Winkel von 45° auf die Targetoberfläche. Die 
Spotgröße des Laserstrahls auf der Targetoberfläche beträgt je nach verwendetem 
Linsensystem 2 x 3 bzw. 0,5 x 1,0 mm. Die Targethalterung bietet die Möglichkeit, 
bis zu vier Targets mit einem Durchmesser von bis zu 25 mm gleichzeitig in der 
Kammer zu justieren. Jedes Target kann dabei rotiert und mittels eines Toggle-
Mechanismus vertikal zur Laserschussrichtung bewegt werden, so dass der 
Abtrag des Targetmaterials möglichst homogen vonstatten geht. Das zu 
beschichtende Substrat befindet sich senkrecht über dem Target und kann mittels 
einer elektrischen Heizung auf Temperaturen von bis zu 800 °C beheizt werden. 
Da zur Gewährleistung eines sich räumlich ausbreitenden Plasmas ein stark 
reduzierter Druck vonnöten ist, ist die Apparatur mit einer Turbovakuumpumpe 
(Fa. Pfeiffer, Model: TMU 262) und einer Backing-Membranvakuumpumpe  
(Fa. Vacuubrand, Model: MZ 2D) ausgestattet. Mit dieser Vakuumapparatur 
lassen sich Basisdrücke von bis zu 10-8 mbar erreichen. Da das Plasma bei diesen 
geringen Drücken durch die gesamte Kammer expandieren würde, werden PLD-
Prozesse bei höheren Drücken durchgeführt – typische Werte liegen zwischen  
10-3 und 10-1 mbar. Die Gasatmosphäre in der Kammer kann über zwei Mass Flow 
Controller mit einem maximalen Volumenstrom von je 100 ml/min reguliert 
werden. Die während der Prozesse eingesetzten Gase waren Sauerstoff 5.0, 
Stickstoff 5.0 und Argon 5.0. Weiterhin können Gase über eine Plasmaquelle 
hinzugegeben werden. Die Plasmaquelle der Firma Tectra GmbH (Modell Gen II) 
[TEC01] besteht aus einem Mikrowellengenerator, der mit einer Energie von 2,45 
GHz (10 µeV) betrieben wird, zwei elektrostatischen Gittern und einer differentiel-
len Pumpstufe (Fa. Pfeiffer, Model: TMU 071P). Über zwei Mass Flow Controller 
können Gase oder Gasmischungen in die Quelle geleitet werden. Dabei kann je 
nach eingestellter Leistung des Mikrowellengenerators ein bestimmter Anteil von 
molekularen Gasen (z.B. O2 oder N2) in die atomare Form gespalten werden. Die 
Plasmaquelle kann als Atom- oder Ionenquelle betrieben werden. Im Ionen-
quellenmodus können mittels eines Gitters, an dem ein elektrostatisches Feld 
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angelegt wird, die im Plasma befindlichen Ionen auf kinetische Energien von bis 
zu 25 eV beschleunigt werden, bevor sie die Quelle verlassen. Wird die Quelle im 
Atomquellenmodus betrieben, so werden die Ionen und Elektronen mittels eines 
elektrostatischen Gitters neutralisiert bzw. herausgefiltert, so dass nur neutrale 
Spezies die Quelle verlassen können.  
 
Fokussieroptik
Vakuumpumpe
Substrat
Plasmaquelle
heizbarer
Substrathalter
Vakuumkammer
Laserstrahl
Target
Prozessgase
Plasma
Plasmastrahl
     
Abbildung 25: Schematischer Aufbau (links) und Foto (rechts)  
der verwendeten PLD-Anlage.  
 
4.1.2   Targetherstellung 
 
Die in dieser Arbeit benutzten Targets für die PLD-Beschichtungen wurden mit 
einer Pulverpresse gepresst und anschließend bei hohen Temperaturen gesintert. 
Dabei erwiesen sich je nach Materialsystem unterschiedliche Herstellungsbedin-
gungen, die folgend angegeben sind, als ideal.  
Targets aus β-Ga2O3 wurden wie folgt hergestellt: Kommerziell erhältliches 
Ga2O3 ist meist eine Mischung aus der α- und β-Phase. Um die α-Phase in die 
thermodynamisch stabilere Phase des β-Ga2O3 umzuwandeln, sind Temperaturen 
von ca. 600 °C vonnöten [ROY52]. Zur Herstellung eines β-Ga2O3-Targets wurde 
kommerziell erhältliches polykristallines Ga2O3-Pulver (Fa. Chempur, Reinheit  
> 99,99 %) für 24 Stunden auf 1200 °C unter Luftatmosphäre erhitzt. Es wurden  
5,0 g des entstandenen β-Ga2O3 abgewogen und mit einem 25 mm Stempel bei  
300 kN für 60 Minuten uniaxial gepresst. Der Pressling wurde vorsichtig in einen 
Korundtiegel überführt, dieser mit einem weiteren Korundtiegel abgedeckt und 
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dann bei 1400 °C für 72 Stunden lang unter Luftatmosphäre gesintert. Die Heiz- 
bzw. Abkühlrate betrug dabei 3 °C/min. 
Zur Herstellung von α-GaN-Targets wurde polykristallines α-GaN-Pulver  
(Fa. Alfa Aesar, Reinheit > 99,99 %) für 6 Stunden unter Ammoniakatmosphäre auf 
800 °C erhitzt, um eventuell vorhandene Reste von Ga2O3 in GaN umzuwandeln. 
5,0 g des hergestellten GaN wurden abgewogen und mit einem 25 mm Stempel 
bei 50 kN für 60 Minuten uniaxial gepresst. Der Pressling wurde anschließend  
72 Stunden lang bei 800 °C unter Ammoniakatmosphäre mit einem NH3-Volumen-
strom von 30 ml/min getempert. Die Heiz- bzw. Abkühlrate lag bei 3 °C/min. Für 
den Sinterprozess wurden keine höheren Temperaturen gewählt, weil sich GaN 
bei Temperaturen oberhalb von 900 °C zersetzen kann [MAD75, KAR84]. 
BaZrO3-Targets wurden hergestellt, indem wasserfreies polykristallines 
BaCO3-Pulver (Fa. Acros Organics, Reinheit > 99,999 %) und ZrO2-Pulver  
(Fa. Chempur, Reinheit > 99,99 %) getrennt gemörsert und anschließend bei 180 °C 
getrocknet wurden. 18,040 g des BaCO3 und 11,151 g des ZrO2 (Molverhältnis 1:1) 
wurden abgewogen, vermischt und unter hochreinem Ethanol gemörsert. 
Anschließend wurde bei 180 °C vom Ethanol getrocknet, die Pulvermischung bei 
50 kN mit einem 25 mm Stempel gepresst und das Gemisch für 24 h bei 1300 °C 
unter Luftatmosphäre zur Reaktion gebracht (Heiz- und Abkühlrate: 5 °C/min) 
[UBA03]. 10 g des hergestellten BaZrO3-Pulvers wurden gemörsert und mit einem 
25 mm Stempel bei 100 kN für 60 Minuten uniaxial gepresst. Der Pressling wurde 
in einen Korundtiegel überführt, dieser mit einem weiteren Korundtiegel 
abgedeckt und bei 1600 °C 72 Stunden lang unter Luftatmosphäre gesintert (Heiz- 
bzw. Abkühlrate: 3 °C/min).  
Die Entstehung der gewünschten Produktphasen wurde mittels Röntgen-
diffraktometrie überprüft.  
 
4.1.3   Filmherstellung 
 
Für die PLD-Beschichtungen kamen kristalline Aluminiumoxid- und amorphe 
Siliziumoxidsubstrate zum Einsatz. Die Verwendung von Substraten mit 
amorpher Struktur erwies sich vor allem bei XAS-Messungen in Fluoreszenz-
geometrie als sinnvoll, da bei amorphen Substraten ein störendes Diffraktions-
signal vermieden werden konnte. Während die Targets selbst synthetisiert 
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wurden (siehe Kapitel 4.1.2), waren die verwendeten Substrate kommerziell 
erhältlich und wiesen folgende Eigenschaften auf: 
 
–   Kristalline Al2O3 (0001) Substrate (Fa. MaTecK GmbH) 
     Abmessungen: 10 x 10 mm 
     Dicke: 0,5 mm 
     Max. Oberflächenrauhigkeit:  20 nm 
 
–   Amorphe Quarzglassubstrate (Fa. Präzision Glas & Optik GmbH)  
     Abmessungen: 10 x 10 mm 
     Dicke: 1,0 mm 
     Max. Oberflächenrauhigkeit:  20 nm 
 
Bei allen Depositionsprozessen wurde das Target rotiert und vom vorhandenen 
Toggle-Mechanismus Gebrauch gemacht. Der Abstand zwischen dem Target und 
dem Substrat lag stets bei 40 mm. Alle in dieser Arbeit untersuchten Material-
systeme (Ga-O, Ga-N, Ba-Zr-O) wurden bei einer Reihe von unterschiedlichen 
Temperaturen zwischen 20 und 600 °C abgeschieden. Die Gesamtanzahl der 
Laserpulse lag typischerweise zwischen 50000 und 250000 pro Schicht. 
Die Galliumoxidschichten wurden auf Al2O3 und SiO2-Substraten bei einer 
Laserenergie von 300 mJ/Puls und mit einer Pulsfrequenz von 10 Hz hergestellt. 
Alle Schichten wurden bei einem Prozessdruck von 0,04 mbar und in reiner 
Sauerstoff-, reiner Argon- oder Sauerstoff/Argon-Mischatmosphäre abgeschieden. 
Bei den Synthesen in Mischatmosphären betrug der Sauerstoffgehalt 50, 20, 10 
oder 2 vol%. 
Die eingesetzten Gasatmosphären bei der Deposition der Galliumnitridfilme 
waren reines Argon oder reiner Stickstoff. Zum einen wurde molekularer 
Stickstoff direkt hinzu gegeben und zum anderen mittels einer Plasmaquelle ein 
Teil des molekularen Stickstoffs in atomaren gespalten. Dabei wurde die 
Plasmaquelle im Atomquellenmodus betrieben. Der Gesamtdruck bei allen 
Prozessen betrug 0,07 mbar. Die Schichten wurden alle auf SiO2-Substraten bei 
einer Laserenergie von 300 mJ/Puls und einer Pulsfrequenz von 10 Hz hergestellt. 
Alle Bariumzirkonatfilme wurden bei einer Laserenergie von 300 mJ/Puls  
und einer Pulsfrequenz von 10 Hz auf SiO2-Substraten abgeschieden. Als Gas-
atmosphären kamen reiner Sauerstoff und reines Argon bei einem Gesamtdruck 
von 0,04 mbar zum Einsatz.  
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In Tabelle 2 sind die Syntheseparameter für alle drei Systeme nochmals  
zusammengefasst.   
 
Parameter Galliumoxid Galliumnitrid Bariumzirkonat 
Laserenergie 300 mJ/Puls 300 mJ/Puls 300 mJ/Puls 
Pulsfrequenz 10 Hz 10 Hz 10 Hz 
Gesamtdruck 0,04 mbar 0,07 mbar 0,04 mbar 
Prozessgas O2, Ar, O2/Ar Ar, N2, N2/N O2, Ar 
Temperatur 20 – 600 °C 20 – 600 °C 20 – 600 °C 
Substrat Al2O3, SiO2 SiO2 SiO2 
 
Tabelle 2: Übersicht über die verwendeten Prozessparameter bei den  
PLD-Abscheidungen der drei untersuchten Materialsysteme. 
 
4.2   Röntgenabsorptionsspektroskopie 
 
Die in dieser Arbeit durchgeführten Röntgenabsorptionsmessungen wurden an 
den Synchrotronstrahlungsquellen DORIS III am Hamburger Synchrotronstrah-
lungslabor und DELTA an der Technischen Universität Dortmund durchgeführt. 
 
4.2.1   Messungen am HASYLAB 
 
4.2.1.1   Der Speicherring DORIS III 
 
DORIS III (Double Ring Storage III) ist ein Positronenspeicherring mit einem 
Umfang von 289 m. In einem Linearbeschleuniger (LINAC II) werden Positronen 
auf einer Länge von 70 m vorbeschleunigt und dann in den Beschleuniger DESY II 
injiziert. In diesem Kreisbeschleuniger werden die Positronen bis auf Energien von 
4,5 GeV beschleunigt und anschließend dem Speicherring DORIS III zugeführt, 
der mit einem maximalen Ringstrom von 140 mA betrieben wird [HSL01]. 
Tangential zum Verlauf von DORIS wird Synchrotronstrahlung abgegeben, die 
für unterschiedliche Experimente genutzt werden kann. An DORIS befinden sich 
ca. 40 Beamlines, deren verfügbares Energiespektrum sich stark unterscheidet. 
Abbildung 26 (links) zeigt den Speicherring (grau) und die Strahlengänge (rot) 
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vom Ring zu den verschiedenen Beamlines hin. Die Messungen zu dieser Arbeit 
wurden an der Beamline C durchgeführt.  
 
  
Abbildung 26: links: Schematischer Plan von DORIS III mit vorhandenen 
Strahllinien. rechts: Schematischer Aufbau der Beamline C. [HSL01]  
 
4.2.1.2   Die Beamline C 
 
Die Beamline C kann in einem Energiebereich von 2,3 bis 43,4 keV arbeiten und ist 
für XAS- als auch für Diffraktionsexperimente ausgelegt. Der maximale Photonen-
fluss beträgt 109 Photonen/(s·mm2) bei einem Ringstrom von 100 mA. Der 
Beamline-Aufbau ist in Abbildung 26 (rechts) gezeigt.  
Die das Synchrotron DORIS verlassende Strahlung gelangt nach dem Durch-
gang durch einen Entrance Slit in den Doppelkristallmonochromator. Es stehen je 
nach gewünschtem Energiebereich ein Silizium-(111)-Kristall (2,3 – 22,3 keV) und 
ein Silizium-(311)-Kristall (4,4 – 43,4 keV) zur Verfügung. Beide Kristalle befinden 
sich auf einem Goniometer, so dass die Verkippung der beiden Kristalle korreliert 
ist. Weiterhin wird die Höhe des zweiten Kristalls geregelt, um die Höhe des 
austretenden Strahls konstant zu halten. Ein weiterer Bestandteil des Monochro-
mators ist ein Winkelencodersystem. Dieses liest die Verkippung des ersten 
Kristalls aus, so dass eine unabhängige Energieskala erhalten wird.   
Um die höheren harmonischen Frequenzen der Strahlung herauszufiltern und 
um den Fluss der Strahlung an der Probe konstant zu halten, ist der Monochro-
mator mit einem D-MOSTAB (Digital Monochromator Stabilisation System) 
versehen. Dieses System sorgt dafür, dass die beiden Monochromatorkristalle 
nicht genau parallel zueinander stehen, sondern eine minimale Verkippung 
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zueinander aufweisen. Durch diese Verkippung wird zwar die Intensität der 
Strahlung reduziert, jedoch ebenfalls die Intensität der höheren Harmonischen 
stark gesenkt. Die den Monochromator verlassende Strahlung passiert einen Exit 
Slit und gelangt von dort aus zum eigentlichen XAS-Experiment. [HSL01] 
 
4.2.1.3   Detektoren und Datenerfassung  
 
Als Detektoren dienten bei allen Experimenten Ionisationskammern und/oder 
diverse Fluoreszenzdetektoren. Die Ionisationskammern haben eine Länge von  
10 cm und wurden je nach benutztem Energiebereich mit den reinen Gasen oder 
Gasmischungen der Gase N2, Ar und Kr befüllt. Dabei wurde das Gas bzw. die 
Gasmischung so gewählt, dass über der 1. Kammer ca. 10 %, über der 2. Kammer 
ca. 50 % und über der 3. Kammer ca. 90 % der dortigen Eingangsintensität 
absorbiert wird. Das Stromsignal wurde in Nanoamperemetern des Typs Keithley 
428-PROG registriert, verstärkt und in eine Spannung umgewandelt, wobei die 
Verstärkungen in einem Bereich von 107 bis 109 lagen. Die Spannungen wurden in 
V-F-Konvertern in eine Frequenz übersetzt, die mittels eines Counterzählers 
registriert und im Messrechner erfasst wird. 
Als Fluoreszenzdetektoren kamen ein PIPS-Detektor mit einer aktiven Fläche 
von 3000 mm2 (Fa. Canberra), ein energiedispersiver 7-Pixel-Si(Li)-Detektor mit 
einer aktiven Fläche von 80 mm2/Pixel (Fa. Gresham) und ein energiedispersiver 
7-Pixel-HPGe-Detektor mit einer aktiven Fläche von 100 mm2/Pixel (Fa. Canberra) 
zum Einsatz. 
 
4.2.2   Messungen am DELTA 
 
4.2.2.1   Der Speicherring DELTA 
 
Das Synchrotron DELTA (Dortmund Electron Accelerator) ist ein Elektronen-
beschleuniger bzw. -speicherring der Technischen Universität Dortmund. Die 
Anlage setzt sich im Wesentlichen aus den drei Hauptkomponenten Linear-
beschleuniger, Booster-Synchrotron und Speicherring zusammen. Im Linear-
beschleuniger (LINAC) werden die in einer Electron-Gun thermisch erzeugten 
Elektronen auf Energien von ca. 80 MeV vorbeschleunigt. Von dort aus werden 
4 Experimenteller Teil                                                                                                        84 
 
die Elektronen in das Booster-Synchrotron (BoDo) injiziert. Dieses ist der 
Hauptbeschleuniger, in dem die Elektronen auf Energien von 70 MeV bis zu 
1,5 GeV beschleunigt werden. Von hier aus werden die hochenergetischen 
Elektronen in den Speicherring DELTA injiziert. In diesem können die Elektronen 
mit wählbaren Energien zwischen 300 MeV und 1,5 GeV gespeichert werden, 
wobei der maximale Ringstrom 130 mA beträgt [DLT01]. Tangential zum DELTA-
Ring wird Synchrotronstrahlung abgegeben, die zu den verschiedenen Beamlines 
geleitet wird und dort für unterschiedliche Experimente zur Verfügung steht. Die 
Installation spezieller Magnetstrukturen (Wiggler, Undulatoren) ermöglicht dabei 
die Erhöhung der Strahlungsintensität. Abbildung 27 (oben) zeigt einen 
schematischen Plan vom Speicherring, BoDo, LINAC und den vorhandenen 
Beamlines. Die Messungen zu dieser Arbeit wurden an der Beamline BL8 durchge-
führt.  
 
 
 
 
 
Abbildung 27: oben: Schematischer Plan vom DELTA mit  
vorhandenen Strahllinien [DLT01]. unten: Schematischer Plan  
des Strahlengangs an der Beamline BL8 [FRA01].  
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4.2.2.2   Die Beamline BL8 
 
An der Beamline BL8 wird die Intensität des Photonenstrahls mittels eines 
supraleitenden asymmetrischen Wigglers (SAW) erhöht. Die den Wiggler 
verlassende Strahlung gelangt nach dem Durchgang durch einen Entrance Slit in 
den Doppelkristallmonochromator. Das verfügbare Energiespektrum reicht von  
1 bis zu 25 keV. Je nach gewünschtem Energiebereich stehen ein Si(111)-, ein 
Si(311)- und ein YB66(400)-Kristallpaar zur Verfügung. Zur Filterung der höheren 
harmonischen Frequenzen und zur Konstanthaltung der Strahlungsintensität an 
der Probe ist der Monochromator mit einen D-MOSTAB (Digital Monochromator 
Stabilisation System) ausgerüstet. Die den Monochromator verlassende Strahlung 
passiert einen Exit Slit und gelangt von dort aus zum Experiment. Der Beam-
lineaufbau ist in Abbildung 27 (unten) gezeigt. [DLT01, FRA01, FRA09] 
 
4.2.2.3   Detektoren und Datenerfassung 
 
Als Detektoren wurden bei allen Experimenten Ionisationskammern mit einer 
variable Länge von 10 bis 30 cm und ein PIPS-Detektor mit einer aktiven Fläche 
von 3000 mm2 (Fa. Canberra) verwendet. Die Ionisationskammern wurden je nach 
benötigtem Energiebereich mit reinem Stickstoff oder Argon befüllt. Dabei 
wurden die Gase und die Kammerlängen so gewählt, dass die Kapitel 4.2.1.3 
beschriebenen Absorptionen erreicht wurden.  
Der detektierte Strom wird in Nanoamperemetern des Typs Keithley 428-
PROG verstärkt und in eine Spannung umgewandelt. Die weitere Datenerfassung 
erfolgte wie in Kapitel 4.2.1.3 beschrieben. 
 
4.2.3   Experimentaufbau 
 
4.2.3.1   Ex situ Aufbau 
 
Alle Dünnschichten wurden in Fluoreszenzgeometrie gemessen. Dies war aus 
zweierlei Gründen notwendig. Zum einen haben die Dünnschichten eine relativ 
geringe Dicke (~0,5 – 10,0 µm) und weisen somit eine sehr geringe Absorption auf 
und zum anderen sind sie auf relativ dicken Substraten (0,5 – 1,0 mm) abgeschie-
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den, wodurch zumindest bei niedrigen Energien ein Großteil der einfallenden 
Röntgenstrahlung alleine vom Substrat absorbiert wird. Trotz all dieser  
Schwierigkeiten wurde das Transmissionssignal bei allen Messungen zusätzlich 
mit aufgezeichnet. Referenzsubstanzen lagen in Form von Pulvern oder 
Presslingen vor und wurden sowohl in Fluoreszenz- als auch in Transmissions-
geometrie gemessen. Für die Transmissionsmessungen wurden die Proben so 
präpariert, dass über der Probe ca. 1,5 Absorptionslängen der einfallenden 
Strahlung absorbiert werden. Das Probenmaterial wurde dabei mit Bornitrid-
pulver (Fa. Sigma-Aldrich, Reinheit > 98 %) verdünnt. 
Alle ex situ Messungen wurden bei Raumtemperatur im Hochvakuum durch-
geführt. Für die Fluoreszenzmessungen wurde das beschichtete Substrat in einen 
Metallrahmen geklemmt bzw. der Pressling auf diesen geklebt und der Rahmen in 
einem 45°-Winkel relativ zum einfallenden Röntgenstrahl positioniert. Bei reinen 
Transmissionsmessungen wurde der Pressling bzw. die Pulverschüttung 
senkrecht zum Strahl positioniert.  
 
Mono-
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Synchrotron IrefI1I0
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Abbildung 28: Schema des Versuchsaufbaus für ex situ XAS-Messungen.  
 
Zur Kalibrierung der Energieskala wurde zwischen der zweiten und dritten 
Ionisationskammer eine Referenzprobe mitgemessen. Bei den in dieser Arbeit 
untersuchten Absorptionskanten kamen folgende Referenzproben zum Einsatz: 
  
–  Ga K-Kante:   Ein Pressling aus Bornitrid und einer CoGa-Legierung    
  [KOO01], in der Gallium in der Oxidationsstufe 0 vorliegt  
–  Zr K-Kante:   Eine Zirkoniumfolie (Dicke: 20 µm)  
–  Ba K-Kante:   Ein Pressling aus Bornitrid- und Bariumoxidpulver 
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4.2.3.2   In situ Aufbau 
 
Bei den in situ Messungen wurde die Probe in einem elektrisch beheizten Ofen 
positioniert. Der Ofen, mit dem Maximaltemperaturen von ca. 1000 °C an der 
Probe erreicht werden können, besteht aus einem 400 mm langen THERMAX-
Stahlrohr mit einem Innendurchmesser von 34 mm. Vom Zentrum des Ofens aus 
führt ein Trichter aus THERMAX-Stahl, an dessen Ende ein Fluoreszenzdetektor 
montiert werden kann, rechtwinklig weg (siehe Abb. 29 und 30).  
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Abbildung 29: Schema des Versuchsaufbaus für in situ XAS-Messungen.  
 
Am Anfang und Ende des Innenrohres befinden sich Gasanschlüsse, wodurch der 
Betrieb unter inerten oder reaktiven Gasatmosphären ermöglicht wird. Alle 
Flansche des Ofens sind wassergekühlt und können mit entsprechenden Metall- 
oder Kunststofffolien gasdicht verschlossen werden. Im Zentrum des Ofens – auf 
Höhe der Trichterspitze – befindet sich der Probenhalter. Dieser besteht aus einem 
Metallrahmen, der die Probe in einem 45°-Winkel relativ zur Rohrachse 
einklemmt. 
Gase Abluft
Probenhalter
wassergekühlter
Flansch
X-ray
Fluoreszenzstrahlung
X-ray
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Abbildung 30: Skizze (links) und Foto (rechts) des verwendeten Ofens  
für die in situ XAS-Fluoreszenzmessungen.  
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4.2.4   Durchführung der Messungen 
 
Zur Energiekalibrierung des Monochromators auf die Energie der jeweiligen 
Absorptionskante wurde ein XANES-Spektrum einer Referenzsubstanz aufge-
nommen. Die Energie des Wendepunktes der Kante (Maximum der 1. Ableitung) 
wurde auf den Literaturwert kalibriert. Anschließend wurde der Winkelencoder 
ebenfalls auf diesen Wert kalibriert. Damit sichergestellt ist, dass die Stromver-
stärker keine zu hohen oder zu niedrigen Dunkelströme anzeigen, wurden diese 
vor der eigentlichen Messung überprüft und eventuell nachjustiert. Die Dunkel-
ströme lagen stets in der Größenordnung, die einer Dunkelcountrate von 100 bis 
500 Counts/s entsprach. Die XAS-Messungen wurden jeweils von ca. 300 eV vor 
der Kante bis ca. 1000 eV hinter der Kante durchgeführt, wobei der hintere Wert je 
nach Signal/Rausch-Verhältnis stark variieren kann. Der Vorkantenbereich wurde 
mit einer Energieauflösung von 0,2 Datenpunkten/eV und der XANES-Bereich mit 
einer höheren Genauigkeit von ungefähr 1 bis 4 Datenpunkten/eV aufgenommen. 
Im EXAFS-Bereich des Spektrums wurden die Datenpunkte äquidistant im  
k-Raum mit einer typischen Schrittweite von ca. 20 Datenpunkten/Å-1 gemessen.  
Bei den ex situ Messungen wurde ausschließlich der Step by Step Scanning- 
Modus benutzt. Die in situ Messungen wurden sowohl im Step by Step Scanning- 
als auch im QEXAFS-Modus [FRA08] durchgeführt. Bei den in situ Messungen 
wurde der Ofen mit Helium (pges = 1 bar) gespült und anschließend auf die 
gewünschte Temperatur geheizt. Nach Erreichen von Temperaturkonstanz wurde 
die XAS-Messung gestartet. 
 
4.2.5   Auswertung der Messdaten  
 
Die Rohdaten wurden mit dem Programm Athena [ATH01, IFE01] ausgewertet. 
Dabei wurden programminterne Algorithmen für die Energiekalibrierung, die 
Normalisierung, die Festlegung der Hintergrundfunktion und die Fourier-
Transformation benutzt. Die Energieskala wurde stets so kalibriert, dass der erste 
Wendepunkt der Absorptionskante des gemessenen Referenzspektrums auf den 
Literaturwert des jeweiligen Elements gesetzt wird. Zur Normalisierung wurde 
der Vorkantenbereich (~ 300 – 50 eV vor der Kante) mit einer linearen Funktion 
und der Nachkantenbereich (~ 300 – 1000 eV hinter der Kante) mit einem Polynom 
dritten Grades angefittet. Der Backgroundspline wurde gemäß des in Kapitel 3.4.1.4 
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vorgestellten AutoBK-Algorithmus [NEW01] gewählt. Als Rbkg-Werte wurden 
dabei 1.0 (Ga K-Kante), 1,5 (Ba K-Kante) und 0,7 (Zr K-Kante) verwendet. Der  
k-Bereich, über den die Fourier-Transformation durchgeführt wurde, hing von der 
Datenqualität des EXAFS-Signals ab. Ein typischer Wert für die vordere Grenze ist 
2,5 Å-1. Die hintere Grenze wurde durch das Signal/Rausch-Verhältnis bestimmt 
und lag in der Regel zwischen 10 und 18 Å-1. Dabei wurden für die Grenzen stets 
die Nullstellen der k-Funktion gewählt. Zur Minimierung von Transformations-
artefakten wurde bei allen Fourier-Transformationen eine Kaiser-Bessel-
Fensterfunktion [HAR78] benutzt. 
Für die Anpassung der aufgearbeiteten Rohdaten an theoretische Modelle 
wurden die Phasen- und Rückstreufunktionen mit dem Programm FEFF8 [FEF01] 
berechnet. Bei Spektren von kristallinen Proben wurde die Verfeinerung der 
Strukturparameter mit dem Programm Artemis [ART01, IFE01] durchgeführt. 
Spektren von amorphen Proben wurden mittels Artemis oder selbst geschriebener 
Algorithmen angepasst. Eine Vorgehensweise stellten dabei die im kommenden 
Abschnitt vorgestellten RMC-Modellierungen dar. Eine detaillierte Beschreibung 
der jeweils verwendeten Modellierungsansätze und -strategien erfolgt in  
Kapitel 5. 
 
4.3   Reverse Monte Carlo-Modellierungen 
 
Einige Spektren von amorphen Proben wurden mittels eines selbst entwickelten 
Reverse Monte Carlo-Programms für EXAFS-Daten gefittet. Das Programm 
implementiert den klassischen Metropolis-Algorithmus mit einer dynamischen 
Anpassung der Simulationstemperatur (Simulated Annealing). Für die Implemen-
tierung des Programms wurde die Programmiersprache C++ eingesetzt. Der 
Quellcode ist im Anhang dieser Arbeit (Kapitel 7.4) gezeigt und ein Blockbild des 
benutzten Algorithmus ist in Abbildung 31 zu sehen.   
Ausgehend von einer zufälligen dreidimensionalen Startkonfiguration mit 
einer typischen Atomanzahl von 100 – 300 Atomen und periodischen Randbedin-
gungen wird die Konfiguration mittels unbeschränkten Random Walks (RW) 
modifiziert. Die zentrale Box ist kubisch und hat eine von der Gesamtatomanzahl 
abhängige Kantenlänge. Die maximale Schrittweite pro durchgeführtem RW 
wurde von Simulation zu Simulation in einem Bereich zwischen 0,1 und  
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0,001 Å variiert. Zu Beginn der Simulation wird ein Atommindestabstand 
definiert. Findet eine Atombewegung statt, die die Konfiguration dahingehend 
verändert, dass ein Atomabstand kleiner als dieser Mindestabstand wird, so wird 
der RW direkt abgelehnt und die nächste Iteration startet mit der alten Konfigu-
ration. Üblicherweise wurde dieser Mindestabstand so gewählt, dass er der Hälfte  
des aus der kristallinen BaZrO3-Struktur bekannten Zr-O-Abstandes entspricht  
(dmind ~ 1.1 Å). Somit geht man einen Kompromiss ein zwischen dem Auftreten von 
unrealistisch kurzen Bindungsabständen und einer ausreichend hohen Mobilität 
der Atome in der virtuellen Kristallstruktur. Für die modifizierte Konfiguration 
wird nun mit Hilfe des Programms FEFF [FEF01] für alle Absorberatome (in 
diesem Fall Ba und Zr) in der zentralen Box eine Berechnung des EXAFS-Signals 
durchgeführt und anschließend über alle Rechnungen gemittelt. Dies hat den 
Vorteil, dass das Gesamtsignal über mehrere Koordinationsgeometrien mittelt, 
was für die realistische Beschreibung einer amorphen Struktur vonnöten ist. Die 
Bestimmung der Anpassungsgüte des berechneten EXAFS-Signals an das 
experimentell gemessene geschah über einen k-Bereich von 2,5 bis 15,0 Å-1 mit 
einer k-Gewichtung von 2. Die Anpassung der Simulationstemperatur mit 
zunehmender Iterationsanzahl erfolgte mit einem leichten exponentiellen Abfall. 
 
Im Einzelnen durchläuft das Programm folgende Schritte (siehe auch Abb. 31): 
 
1) Einlesen der Startkonfiguration KI und des experimentell gemessenen 
Spektrums χ(k)exp. 
2) Berechnung der zur Startkonfiguration gehörigen EXAFS-Funktion χ(k)theo 
mittels des Programms FEFF. Dabei werden ein globaler Debye-Waller-
Faktor und ein amplitudenreduzierender Faktor festgelegt. Nähere  
Informationen zu den Rechnungen werden in Kapitel 5 gegeben. 
3) Berechnung der Abweichung ΠI2 zwischen experimentellem χ(k)exp und 
berechnetem χ(k)theo Spektrum. Für die Berechnung der Abweichung wird 
über alle Datenpunkte in dem definierten k-Bereich summiert.  
4) Die Simulationstemperatur wird festlegt. Ausgehend von einer Start-
temperatur wird diese mit zunehmender Iterationsanzahl exponentiell  
abgesenkt. 
5) Eine festgelegte Anzahl (typischerweise zwischen 1 und 100) von zufällig 
ausgewählten Atomen wird mittels unbeschränkten Random Walks  
verrückt, so dass die Anfangskonfiguration KI in die Endkonfiguration KF  
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überführt wird. Dazu wird eine normalverteilte Zufallszahl zwischen 0 und 
einer festgelegten maximalen Sprungweite generiert, die das Ausmaß der 
Verrückung bestimmt.   
6) Für die neue Konfiguration KF werden alle Atomabstände von Atomen  
in der zentralen Box berechnet. Es wird (wie oben beschrieben) überprüft,  
ob alle Atomabstände größer sind als der Mindestabstand. Ist dies nicht  
der Fall, so wird die Konfiguration KF abgelehnt und es geht weiter mit 
Schritt 4. Sind alle Abstände größer als der Mindestabstand, so geht es  
weiter mit 7. 
7) Berechnung der zur neuen Konfiguration KF gehörigen EXAFS-Funktion 
χ(k)theo mittels des Programms FEFF (siehe Schritt 2). 
8) Berechnung der Abweichung ΠF2 zwischen experimentellem χ(k)exp und 
berechnetem χ(k)theo Spektrum. Auch hier wird über alle Datenpunkte im 
festgelegten k-Bereich summiert (siehe Schritt 3).  
9) Die Anpassungsqualität vor und nach dem Random Walk wird miteinander 
verglichen und die Änderung in der Variable ∆Π gespeichert. 
10) Ist ∆Π kleiner oder gleich 0, ist die Anpassung besser geworden und der 
RW wird akzeptiert. Das heißt, die Konfiguration KF wird zur neuen Start-
konfiguration KI und die Startabweichung ΠI2 zwischen experimentellem 
und berechnetem Spektrum folglich gleich ΠF2. Anschließend beginnt der 
Algorithmus bei Schritt 4 mit der nächsten Iteration. 
 Ist ∆Π jedoch größer als 0, so ist die Anpassung schlechter geworden und es 
folgt Schritt 11.  
11) Die temperaturabhängige Wahrscheinlichkeit P wird berechnet.  
12) Daraufhin wird eine Zufallszahl Z zwischen 0 und 1 generiert. 
13) Ist Z kleiner oder gleich P, so wird der RW akzeptiert. Die Konfiguration KF 
wird zur neuen Startkonfiguration KI und die Startabweichung ΠI2  
zwischen experimentellem und berechnetem Spektrum folglich gleich ΠF2. 
Anschließend beginnt der Algorithmus bei Schritt 4 mit der nächsten  
Iteration. 
Ist jedoch Z größer als P, so wird der RW abgelehnt. Das heißt, dass KI und 
ΠI
2 konstant bleiben und bei Schritt 4 fortgesetzt wird.  
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Abbildung 31: Blockbild des implementierten RMC-Algorithmus.  
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Dieser Algorithmus wird solange durchlaufen, bis ein definiertes Abbruchkriteri-
um erreicht ist. In den in dieser Arbeit durchgeführten Rechnungen wurde dafür 
eine bestimmte Fitgüte Π2 definiert, bei deren Erreichen die Rechnung beendet 
wurde oder die Rechnungen wurden manuell abgebrochen. 
 
4.4   Röntgendiffraktometrie 
 
4.4.1   Diffraktometrie an Pulvern 
 
Pulverproben wurden an einem Röntgendiffraktometer des Typs Stadi-P  
der Firma STOE&Cie GmbH in Transmissionsgeometrie gemessen [XRD01].  
Mittels eines Germanium-Primärkristallmonochromators wurde die in einer  
Cu-Röntgenröhre erzeugte Röntgenstrahlung auf die Cu-Kα1-Linie gefiltert. Als 
Detektor diente ein Szintillationszähler mit Graphit-Sekundärmonochromator. 
Messungen wurden typischerweise in einem 2θ-Bereich von 10 bis 80° mit einer 
Schrittweite von 0.05° durchgeführt.  
Für die Messungen wurden ca. 20 mg des zu untersuchenden Pulvers mit 
etwas Schlifffett vermischt, die entstandene Masse homogen zwischen zwei 
Kunststofffolien angebracht und diese in den Probenhalter gespannt. Dieser 
wurde dann auf den Goniometermittelpunkt zentriert. Die Datenerfassung 
erfolgte mittels des Softwarepakets WinXPOW der Firma STOE&Cie GmbH. 
 
4.4.2   Diffraktometrie an Dünnschichten 
 
Dünnschichten wurden an einem Röntgendiffraktometer des Typs STOE Theta-
Theta der Firma STOE&Cie GmbH in Reflexionsgeometrie gemessen [XRD02]. Der 
genaue Messaufbau entspricht der Bragg-Brentano-Geometrie. Die Messungen 
erfolgten unter Verwendung von Cu- oder Co-Kα1-Strahlung und eines Szintilla-
tionszählers mit Sekundärmonochromator als Detektor. Der Detektorarm fuhr bei 
allen Messungen typischerweise einen Winkelbereich von 20 bis maximal 90° mit 
einer Schrittweite von 0,05° ab. Die Messungen wurden mit einem konstanten 
Einfallswinkel von 8° durchgeführt. Auf diese Weise werden zum einen 
ungewünschte Substratinformationen unterdrückt und zum anderen wird mehr 
Schichtvolumen analysiert.  
4 Experimenteller Teil                                                                                                        94 
 
Zur Messung wurden die Dünnschichten auf den Goniometermittelpunkt 
zentriert und um ihre eigene Achse rotiert. Die Datenerfassung erfolgte mittels der 
Software WinXPOW der Firma STOE&Cie GmbH. 
 
4.5   Mikroskopie 
 
4.5.1   Photoemissionselektronenmikroskopie 
 
Die in dieser Arbeit durchgeführten Photoemissionselektronenmikroskopie-
messungen wurden in Zusammenarbeit mit Dr. Carsten Wiemann aus der 
Arbeitsgruppe von Prof. Claus M. Schneider vom Forschungszentrum Jülich an 
der Synchrotronstrahlungsquelle BESSY II in Berlin durchgeführt. 
 
4.5.1.1   Der Speicherring BESSY II 
 
Die Berliner Elektronenspeicherring-Gesellschaft für Synchrotronstrahlung (kurz: 
BESSY) ist eine Forschungseinrichtung des Helmholtz-Zentrum Berlin für 
Materialien und Energie. Eines der Großgeräte am Helmholtz-Zentrum Berlin ist 
der Elektronenspeicherring BESSY II in Berlin-Adlershof. Er besteht aus einem 
Beschleuniger mit einem Umfang von 96 Metern, in dem die Elektronen auf die 
Endenergie von ca. 1,7 GeV beschleunigt werden und dem eigentlichen Elektro-
nenspeicherring mit einem Umfang von 240 Metern. Der Speicherring kann  
im Multibunch-, Singlebunch- und Low-Alpha-Modus betrieben werden. Die in 
dieser Arbeit durchgeführten PEEM-Messungen wurden an der Beamline UE56-1 
im Multibunch-Modus durchgeführt. Bei diesem Modus befinden sich ca. 360 
gleich gefüllte sowie ein intensiveres Elektronenpaket im Ring [BSS01]. Die 
tangential zum Speicherring abgegebene Röntgenstrahlung wird an den Beamlines 
für unterschiedliche Experimente genutzt.  
      
4.5.1.2   Die Beamline UE56-1  
 
Die Beamline UE56-1 hat ein verfügbares Energiespektrum von 55 bis  
1500 eV. Dabei kann der Strahl horizontal, vertikal oder zirkular polarisiert 
werden. Durch den Einsatz eines Undulators ist der Photonenfluss mit  
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ca. 2·1013 Photonen/(s·mm2) bei maximalem Ringstrom sehr hoch. Die das 
Synchrotron verlassende Strahlung wird an einem Spherical Grating-Monochro-
mator (SGM) auf die gewünschte Energie monochromatisiert und anschließend 
mittels verschiedener Blenden und Spiegel in Richtung des Experimentes geleitet. 
Die am Experiment herrschende Eingangsintensität der Strahlung wird mit Hilfe 
eines im Strahl befindlichen Goldnetzes detektiert. [BSS01] 
 
4.5.1.3   Das Photoemissionselektronenmikroskop 
 
Es wurde ein PEEM-Mikroskop des Typs FOCUS IS-PEEM der Firma Omicron 
Nano Technology GmbH verwendet. Das Mikroskop umfasst einen piezo- 
gesteuerten beheizbaren Probenhalter. Weiterhin besitzt es eine elektrostatische  
3-Linsen-Säule, bestehend aus einer Objektivlinse (Immersionslinse) und zwei 
Projektivlinsen. Zusammen mit der Kontrastblende und dem Stigmator/Deflektor 
erreicht die Elektronenoptik so eine laterale Auflösung von bis zu 20 nm [PEE01]. 
Die Objektivlinse sammelt die die Probenoberfläche verlassenden Elektronen 
mittels eines elektrostatischen Feldes von bis zu 8,5 kV/mm ein und bremst die 
Elektronen direkt hinter der Linse wieder auf das Säulenpotential von 1 kV ab. 
Hinter der Objektivlinse kann mit Hilfe einer Kontrastblende die Auswahl der 
Auflösung und des optischen Bildkontrastes erfolgen. Der Stigmator/Deflektor ist 
für die Kompensation eventuell auftretender Astigmatismen verantwortlich, so 
dass die höchst mögliche Auflösung erreicht werden kann. Nach dem Stigma-
tor/Deflektor-Modul wird das Elektronenbild mittels zweier Projektivlinsen auf 
seine endgültigen Maße vergrößert und dann mittels einer Kanalplatte und einem 
hochauflösendem Fluoreszenz-YAG-Schirm sichtbar gemacht. Eine CCD-Kamera 
erfasst das entstandene Bild elektronisch. Die Probe sowie die Mikroskopoptik 
und der Detektor befinden sich dabei im Ultrahochvakuum bei einem Druck von 
ca. 10-8 mbar. [PEE01] 
 
4.5.1.4   Messungen und Auswertung 
 
Die in dieser Arbeit beschriebenen PEEM-Messungen wurden an der Sauerstoff  
K-Kante und den Gallium LII- und LIII-Kanten durchgeführt. Die Spektren wurden 
jeweils von ca. 10 eV vor bis 30 eV hinter der Kante aufgenommen. Es wurden 
PEEM-Messungen im TEY-Modus und im Mikroskopiemodus durchgeführt. Zur 
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Messung der Total Electron Yield wurde der von Masse zur Probe fließende Strom 
gemessen. Dazu wurde eine positive Spannung von ca. 150 V an den Linsen des 
Mikroskops angelegt, um möglichst viele Photoelektronen von der Probenober-
fläche wegzulenken. Die örtlich aufgelöste Spektroskopie wurde durchgeführt, 
indem man eine Reihe von PEEM-Bildern aufnahm, während schrittweise die 
Photonenenergie erhöht wurde. Nach einer Driftkorrektur wurden die örtlich 
aufgelösten Spektren aus den Bilderserien extrahiert.  
Darüber hinaus wurden in situ Messungen bei hohen Temperaturen zur 
Untersuchung der Kristallisation von Galliumoxidfilmen durchgeführt. Da bei 
höheren Temperaturen die beheizten Apparaturen im Mikroskop (z.B. Proben-
halter und Probe) ausgasten, war das Heizen mit einer Verschlechterung des 
Vakuums verbunden. Ab Temperaturen von ca. 200 °C waren aufgrund des stark 
erhöhten Druckes keine in situ Messungen mehr möglich. Die Proben wurden 
dann im Mikroskop für eine gewisse Zeitspanne hohen Temperaturen (~350 °C) 
ausgesetzt, anschließend wurde auf eine Temperatur von ca. 200 °C abgekühlt 
und gemessen. 
 
4.5.2   Transmissionselektronenmikroskopie 
 
Transmissionselektronenmikroskopische Untersuchungen wurden am Gemein-
schaftsinstitut für Elektronenmikroskopie der RWTH Aachen durchgeführt. Zur 
Analyse der Dünnschichten mittels TEM wurden ca. 100 nm dicke Lamellen 
mittels der Focused Ion Beam-Technik (FIB) aus den Schichten geschnitten. Die 
Schichten wurden dazu mit Gold besputtert und anschließend wurde unter zur 
Hilfenahme eines auf wenige Nanometer fokussierten Galliumionenstrahls  
(Beschleunigungsspannung: ca. 20 kV) jeweils eine Lamelle aus den Schichten 
geschnitten. Dabei wurden die Lamellen unterschiedlich stark gedünnt. 
Die so geschnittenen Lamellen wurden mit Kohlenstoff beschichtet und 
anschließend für die TEM-Messungen auf einem Kupfernetz angebracht und in 
das Mikroskop überführt. Die Messungen wurden an einem hochauflösenden 
Transmissionselektronenmikroskop FEI Tecnai F20 mit abbildendem Energiefilter 
(Gatan GIF 2000), EDX (EDAX) und HAADF-Detektor durchgeführt [TEM01]. Es 
wurden Messungen im STEM-HAADF-, STEM-BF-, EF-, HR- und EDX-Modus 
durchgeführt. 
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4.5.3   Rasterelektronenmikroskopie 
 
Vor den Messungen wurde auf den Proben eine dünne Gold- oder Kohlenstoff-
schicht aufgebracht, damit keine lokalen elektrischen Aufladungen, die die 
Bildqualität negativ beeinflussen würden, auf der Probenoberfläche entstehen. 
Das verwendete Mikroskop ist ein Rasterelektronenmikroskop des Typs 1450VP 
der Firma LEO/Zeiss, welches mit einem Oxford INCA EDX System ausgestattet 
ist [SEM01]. Die Elektronen werden an einem Wolframfilament erzeugt, dann mit 
einer variablen Spannung von ca. 8 – 30 kV beschleunigt und mit Magnetspulen 
auf die Probe fokussiert. Die Messungen wurden im Sekundärelektronen-, 
Rückstreuelektronen- und EDX-Modus durchgeführt. 
 
4.6   Elektronenstrahlmikroanalyse  
 
Zur Reduzierung von Aufladungseffekten auf der Probenoberfläche wurden die 
Proben für die Messungen mit Kohlenstoff beschichtet. Es wurde eine Elektro-
nenstrahlröntgenmikrosonde CAMEBAX SX 50 mit vier wellenlängendispersiven 
Spektrometern und Multilayer-Kristallen zum Nachweis weicher Röntgenstrah-
lung verwendet [EPM01]. Die Bestimmung der chemischen Zusammensetzung 
der untersuchten Schichten wurde anhand von Standards mit bekannter 
Stöchiometrie durchgeführt. 
 
4.7   Leitfähigkeitsmessungen 
 
Die van der Pauw-Messungen wurden mit einer von Joseph Rodesch entwickelten 
Leitfähigkeitsmessapparatur durchgeführt [ROD01]. Dazu wurden die Elektronik 
und die Datenerfassung zu 100 % übernommen. Lediglich der Probenhalter und 
die Art der Probenkontaktierung wurden verändert. Als Messgeräte dienten ein 
Electrometer der Firma Keithley (Modell 6514) und ein Sourcemeter der Firma 
Keithley (Modell 2400). Mittels eines computergesteuerten Relais kann man 
zwischen zwei Kontaktierungsmöglichkeiten (AB + CD oder BC + AD) wählen. 
Die Steuerung der Messung erfolgt über ein LabView-Programm. Abbildung 32 
(links) zeigt ein Schema des Versuchaufbaus.  
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Die Messung des spezifischen Widerstands bei Raumtemperatur erfolgte an Luft 
mit einem Probenträger der Firma ECOPIA Modell SPCB-01. Der Probenträger 
besteht aus einer Kunststoffplatine, auf der vier Goldfederkontakte aufgebracht 
sind (Abbildung 32, rechts oben). Die Goldkontakte haben zur Probe eine 
Kontaktfläche von ca. 0,5 mm2 und wurden bei allen Messungen am Rand der 
Dünnschichten aufgesetzt. Für temperaturabhängige Messungen wurde ein 
Probenhalter aus MACOR-Keramik mit den gleichen Goldkontakten verwendet 
(Abbildung 32, rechts unten). Der Probenhalter wurde dazu im Zentrum eines mit 
Argon gespülten Ofens platziert. Direkt unter dem Probenhalter befand sich  
ein Thermoelement zur Bestimmung der Temperatur an der Probe. Alle 
stromführenden Leitungen im Inneren des Ofens wurden mit geerdeten 
silberbeschichteten Korundrohren ummantelt und somit elektrisch abgeschirmt.  
 
Probe
A
BC
D
Keithley 
Electrometer 
6514
Keithley 
Sourcemeter 
2400
I
U
Relais
     
Abbildung 32: links: Schaltbild der verwendeten van der Pauw-Apparatur. 
rechts oben: Foto des Kunststoffprobenhalters für Messungen bei Raumtemperatur. 
rechts unten: Foto des MACOR-Probenhalters für Hochtemperaturmessungen.  
 
Vor jeder van der Pauw-Messung wird an den stromführenden Kontakten 
geprüft, ob sich der Widerstand über diese Strecke ohmsch verhält. Ist dies der 
Fall, so findet anschließend die van der Pauw-Messung statt. Dabei wird mit dem 
Sourcemeter ein definierter Gleichstrom über zwei der vier Kontakte durch die 
Probe geleitet. Die im Sourcemeter angelegte Spannung wird dabei so lange variiert 
(Maximalwert: 2,0 V), bis der gewünschte Strom fließt. Mit dem Electrometer wird 
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nun der Spannungsabfall über den beiden anderen Kontakten gemessen. 
Üblicherweise lag die maximal angelegte Stromstärke zwischen 1 nA und 100 µA. 
Aus den erhaltenen Strom-Spannungs-Kennlinien wurden die van der Pauw-
Widerstände R1 und R2 graphisch bestimmt. Aus diesen und der mittels eines 
Profilometers (siehe Kapitel 4.9.2) ermittelten Schichtdicken wurden dann die 
spezifischen Widerstände berechnet. 
 
4.8   UV/Vis-Spektroskopie  
 
Es wurde ein Zweistrahlphotometer der Firma Jasco des Typs V-560 verwendet 
[UVV01]. Das Gerät verfügt über einen Doppelgittermonochromator, der die 
Streulichtintensität auf bis zu 0,0003 % herabsenkt. Als Detektor kam eine 
Photovervielfacherröhre zum Einsatz. Zur Messung der optischen Absorption 
wurden die beschichteten Substrate normal zum Strahl ausgerichtet. Die 
beschichtete Seite zeigte dabei in Richtung der Lichtquelle. Nach der Aufnahme 
eines Untergrundspektrums wurden die Spektren der Filme gemessen, wobei sich 
im zweiten Strahlengang bei allen Messungen ein unbeschichtetes Substrat 
befand. Alle Spektren wurden in einem Messbereich von 190 bis 800 nm mit einer 
Schrittweite von 0,1 nm aufgenommen.  
 
4.9   Oberflächenanalyse  
 
4.9.1   Interferenzmikroskopie 
 
Zur Bestimmung der Oberflächenrauhigkeit von Dünnschichten wurde ein 
schwingungsgedämpftes Interferenzmikroskop des Typs Wyko NT1100 der Firma 
Veeco benutzt [INT01]. Das Gerät verwendet eine Wolframhalogenlampe mit 
wechselbarem Filter als Lichtquelle, eine CCD-Kamera als Detektor und kann im 
VSI- (Vertical Scanning Interference) und PSI- (Phase Shift Interference) Modus 
messen. Im PSI-Modus wird das Licht der Lampe auf eine Wellenlänge von 632 
nm gefiltert. Die vertikale Auflösung liegt in diesem Modus bei ca. 0,5 nm und im 
VSI-Modus bei ca. 5 nm. Es stehen Objektive der Vergrößerung 5 (Michelson), 20 
(Mirau) und 50 (Mirau) zur Verfügung. Zwischen Objektiv und CCD-Detektor 
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können verschiedene Linsen benutzt werden, um die Größe des Field of View 
festzulegen.  
 
4.9.2   Profilometrie 
 
Zur Bestimmung der Schichtdicken der Filme wurde ein Oberflächenprofilometer 
des Typs Dektak 150 der Firma Veeco eingesetzt [DEK01]. Das Gerät hat eine 
schwingungsgedämpfte Aufhängung und verfügt über eine vertikale Auflösung 
von 0,1 nm. Der eingesetzte Stylus (Nadel) hat einen Radius von 2,5 µm und die 
Anpresskraft betrug stets 10 mg. Es wurden 2-dimensionale Messungen über die 
gesamte Schichtbreite mit einer Schrittweite von 0,1 µm durchgeführt. 
 
4.10   Gaschromatographie 
 
Gase bzw. Gasmischungen wurden mittels Gaschromatographie analysiert. Dazu 
wurde ein Gaschromatograph der Firma Agilent Technologies des Typs 7890 A 
mit einem Thermal-Conductivity-Detektor und einer Säule des Typs PLOT HP-5A 
(Agilent Technologies) verwendet. Als Trägergas kam bei allen Messungen Argon 
zum Einsatz. [GCA01]  
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„Alles was lediglich wahrscheinlich ist, 
  ist wahrscheinlich falsch.“        
 
         - René Descartes -  
 
 
 
 
 
 
 
 
 
5   Ergebnisse und Diskussion 
 
Die in dieser Arbeit untersuchten Galliumoxid-, Galliumnitrid- und Barium-
zirkonatproben wurden mittels des PLD-Verfahrens in Form von Schichten 
hergestellt. Beim PLD-Verfahren gibt es eine Vielzahl von veränderbaren 
Parametern wie z.B. Laserenergie, Pulsfrequenz, Substrattemperatur, Target-
Substrat-Abstand, Gasatmosphäre oder Prozessdruck. In dieser Arbeit wurde nur 
der Einfluss der verwendeten Gasatmosphäre und der Substrattemperatur auf die 
Schichteigenschaften untersucht. Alle anderen Parameter wurden während der 
verschiedenen Ablationsprozesse konstant gehalten. Eine detaillierte Beschrei-
bung der verwendeten Parameter ist im experimentellen Teil dieser Arbeit zu 
finden.  
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5.1   Galliumoxid 
 
5.1.1   As prepared Filme 
 
Galliumoxidschichten wurden in reiner Sauerstoff-, reiner Argon- und Sauerstoff-
Argon-Mischatmosphäre hergestellt. Bei den Filmen, die in reinem Sauerstoff und 
reinem Argon abgeschieden wurden, ist die Substrattemperatur zwischen  
20 und 600 °C variiert worden. Die Schichten, die in Mischatmosphären 
abgeschieden worden sind, wurden bei einer Substrattemperatur von 20 °C 
hergestellt, dabei wurden unterschiedliche Sauerstoffanteile zwischen 0 und  
100 vol% verwendet.  
 
5.1.1.1   Aussehen und Topographie 
 
Die Filme, die in Sauerstoff abgeschieden wurden, sind farblos und transparent 
mit einer glänzenden Oberfläche (Abb. 33, links). Die Bestimmung der topogra-
phischen Eigenschaften der Filme ergab eine Filmdicke von ca. 3 µm nach 75000 
Laserpulsen (Abb. 34, links), eine Oberflächenrauhigkeit von 4 nm bei einer 
Substrattemperatur von 20 °C (Abb. 34, rechts) und 20 nm bei 600 °C. Allgemein 
kann der Trend festgestellt werden, dass höhere Synthesetemperaturen die 
Rauhigkeit der Filmoberfläche erhöhen. Einen Eindruck über die Oberflächen-
beschaffenheit geben die REM-Aufnahmen in Abbildung 33. Auch in diesen 
Aufnahmen kann man die Zunahme der Oberflächenrauhigkeit mit zunehmender 
Synthesetemperatur erkennen. Alle Schichten sind über den gesamten gezeigten 
Ausschnitt homogen. 
Die in Argonatmosphäre hergestellten Schichten sind schwarz (Abb. 33, 
rechts), mit einer glänzenden Oberfläche und einer typischen Schichtdicke von  
ca. 5 µm nach 75000 Laserpulsen (Abb. 34, links). Auch hier ist mit steigender 
Temperatur eine Erhöhung der Oberflächenrauhigkeit feststellbar. Die Ober-
flächenrauhigkeit beträgt ca. 5 nm bei 20 °C und ca. 40 nm bei 600 °C.  
Des Weiteren wurden Schichten in Sauerstoff-Argon-Mischatmosphären 
abgeschieden. Das optische Erscheinungsbild sowie die topographischen 
Eigenschaften dieser Filme weichen kaum von denen ab, die in reiner Sauerstoff-
atmosphäre hergestellt worden sind. Die Schichten sind farblos und transparent 
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und die Schichtdicken sowie die Oberflächenrauhigkeiten liegen im selben 
Bereich, wie die in reinem Sauerstoff synthetisierten. 
 
20 °C in O2 600 °C in O2 20 °C in Ar        600 °C in Ar
 
Abbildung 33: Fotos (oben) und REM-Aufnahmen (unten, FOV = 200 µm)  
von as prepared Galliumoxidfilmen, hergestellt bei verschiedenen  
Temperaturen und in verschiedenen Gasatmosphären.   
 
Die Profilogramme in Abbildung 34 (links) zeigen deutlich, dass die Filme keine 
absolut homogen verteilte Schichtdicke über die gesamte Fläche haben. An den 
Rändern sind die Schichten stets etwas dünner als im Zentrum. Der abgerundete 
Verlauf der Schichtdicke in den Randbereichen ist vermutlich auf die beim 
Ablationsprozess verwendete Maske zurückzuführen. Er ist somit ein Schatten-
effekt, da in den Randbereichen der Materialantransport aus weniger Richtungen 
erfolgen kann als im Zentrum. Diesen Effekt kann man bei allen Schichten  
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Abbildung 34: links: Profilogramme von vier verschiedenen Galliumoxid-
schichten. rechts: Interferenzmikroskopische Aufnahme der Oberfläche  
einer Galliumoxidschicht, die bei 20 °C in Sauerstoff hergestellt wurde.  
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beobachten, die mit der in Kapitel 4.1.1 vorgestellten PLD-Anlage hergestellt 
wurden.  
 
5.1.1.2   Chemische Zusammensetzung, Kristallinität und Struktur 
 
Die mittels ESMA bestimmten Stöchiometrien der Filme, die in Sauerstoffatmo-
sphäre hergestellt wurden, liegen bei allen untersuchten Synthesetemperaturen 
bei Ga2O3. Dies entspricht den Verhältnissen, die man aus β-Ga2O3 oder anderen 
kristallinen Galliumoxidmodifikationen (siehe Kapitel 3.2.1) kennt. Sauerstoff liegt 
hier in der Oxidationsstufe –2 und Gallium in der Oxidationsstufe +3 vor.   
Die strukturellen Eigenschaften der in O2 hergestellten Filme wurden mittels 
XRD untersucht und hängen stark von der Substrattemperatur ab. Während 
Filme, die bei Temperaturen von 400 °C und geringer hergestellt wurden, keine 
Reflexe in den Diffraktogrammen zeigen (Abb. 35, oben) und somit amorph sind, 
so zeigen die Proben, die bei höheren Temperaturen synthetisiert wurden, 
kristalline Anteile. Aus den Diffraktogrammen in Abbildung 35 (oben) kann man 
entnehmen, dass die Schichten stark texturiert aufwachsen, da das Verhältnis der 
Reflexintensitäten stark von den erwarteten Werten abweicht. Mit zunehmender 
Synthesetemperatur bilden sich immer mehr Reflexe heraus, die man alle der 
monoklinen β-Ga2O3-Phase zuordnen kann. Dabei hat der Reflex bei 35° die 
weitaus größte Intensität. Heizt man Dünnschichten, die bei 600 °C hergestellt 
worden sind, nach der PLD-Synthese in Sauerstoff auf 600 °C, so lässt sich eine 
weitere Zunahme der Reflexintensitäten beobachten (olive Kurven in Abb. 35, 
oben). Da bei Temperaturen von 600 °C keine Sintereffekte (wie z.B. Korngrößen-
wachstum) zu erwarten sind, lässt sich daraus ableiten, dass die Schichten weiter 
auskristallisieren. Auch die Schichten, die bei einer Substrattemperatur von 600 °C 
abgeschieden wurden, sind also nicht vollständig kristallin, sondern enthalten 
Anteile einer amorphen Phase. 
 
Die Galliumoxidfilme, die in Argonatmosphäre hergestellt wurden, zeigen im 
Gegensatz zu den in Sauerstoff abgeschiedenen Schichten eine temperatur- 
abhängige Stöchiometrie. Während Prozesstemperaturen von 400 °C oder kleiner 
zu Filmen der Stöchiometrie ~GaO1,0 führen, so steigt der Sauerstoffanteil bei 
höheren Synthesetemperaturen stark an. Bei 500 °C erhält man eine Stöchiometrie 
von ~GaO1,2 und bei 600 °C ~GaO1,4 (siehe Abb. 35, rechts unten).  
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Abbildung 35: links oben: Röntgendiffraktogramme von Galliumoxidschichten,  
die bei unterschiedlichen Substrattemperaturen in O2 hergestellt worden sind.  
rechts oben: Vergrößerung der linken Abbildung. links unten: XRD-Aufnahmen von 
in Ar abgeschiedenen Schichten. rechts unten: Abhängigkeit der Filmstöchiometrie 
von der Substrattemperatur für in Argon synthetisierte Dünnschichten. 
 
Auch bei den in Argon abgeschiedenen Filmen ist eine starke Abhängigkeit der 
Kristallinität von der Substrattemperatur feststellbar. So sind die Schichten, die in 
einem Temperaturbereich von 20 bis 400 °C hergestellt wurden, vollständig 
amorph (siehe Abb. 35, links unten), während sich oberhalb dieser Temperaturen 
erste kristalline Anteile beobachten lassen. Eine Probe, die bei 500 °C in Argon 
synthetisiert wurde, zeigt schwach ausgeprägte Reflexe, die man alle der β-Ga2O3 
Phase zuordnen kann. Eine Erhöhung der Synthesetemperatur bewirkt eine 
stärker ausgeprägte Kristallinität, wie man an der Intensivierung der Reflexe 
erkennt. Im Gegensatz zu den in Sauerstoff abgeschiedenen Proben zeigen die in 
Argon hergestellten Schichten keine Texturierungseffekte. Das Verhältnis der 
Reflexintensitäten entspricht in etwa den erwarteten Werten. Das verwendete 
Prozessgas scheint also bei der Abscheidung von β-Ga2O3 einen großen Einfluss 
auf die Orientierung des Kristallwachstums zu haben. 
107                                                                                              5 Ergebnisse und Diskussion 
 
Betrachtet man nun die Ergebnisse zur Stöchiometrie und Kristallinität der 
Galliumoxidschichten, die in Argon abgeschieden wurden, so fallen folgende 
Dinge auf. Erstens sind die Filme, die bei kleineren Temperaturen als 500 °C 
hergestellt wurden, vollständig amorph und haben die Zusammensetzung GaO1,0. 
Zweitens steigt bei höheren Synthesetemperaturen der Anteil der kristallinen  
β-Ga2O3-Phase an, wobei gleichzeitig auch der Sauerstoffanteil in der Schicht 
steigt. Vermutlich liegen in diesen Filmen die β-Ga2O3- und die amorphe GaO1,0-
Phase nebeneinander vor, wobei mit zunehmender Temperatur der β-Ga2O3-
Anteil steigt. Es handelt sich also um zweiphasige Proben mit einer gemittelten 
Stöchiometrie von GaO1,2 bzw. GaO1,4. Da selbst bei Synthesetemperaturen von 
600 °C noch Anteile der amorphen, nicht-stöchiometrischen Phase vorliegen, sind 
diese Filme immer noch schwarz gefärbt. 
An den Filmen, die in Mischatmosphäre hergestellt worden sind, wurden 
keine Elementaranalysen durchgeführt. Aufgrund der optischen Ähnlichkeit zu 
den Schichten, die in Sauerstoff abgeschieden wurden, kann jedoch davon 
ausgegangen werden, dass diese ebenfalls die stöchiometrische Zusammen-
setzung von Ga2O3 aufweisen. Die Strukturanalyse mittels XRD belegt die 
amorphe Struktur der Schichten. 
 
5.1.1.3   Optische und elektrische Eigenschaften 
 
Zur näheren Charakterisierung der optischen und elektrischen Eigenschaften 
wurden die synthetisierten Dünnschichten mittels UV/Vis-Spektroskopie und 
Leitfähigkeitsmessungen nach der van der Pauw-Methode untersucht.  
Ein für eine Galliumoxiddünnschicht typisches UV/Vis-Spektrum ist in  
Abbildung 36 (links) gezeigt. Bei großen Wellenlängen (rot markierter Bereich) ist 
die Absorption gering und zeigt Oszillationen, die auf Interferenzen zwischen 
dem Primärstrahl und den an den Filmgrenzflächen reflektierten Strahl zurückzu-
führen sind. Bei kleineren Wellenlängen (grün markierter Bereich) steigt die 
Absorption stark an, was mit einem elektronischen Übergang vom Valenz- ins 
Leitungsband erklärt werden kann. Die Bestimmung der optischen Bandlücke aus 
den Spektren kann mittels der von Tauc [TAU66, TAU01, STE01] beschriebenen 
Methode durchgeführt werden. Dazu trägt man die Energie E des Lichtes gegen 
(A·E)n auf, wobei A die Absorption ist und der Exponent n für einen direkten 
Elektronenübergang 0,5 und für einen indirekten Übergang 2,0 beträgt. In den 
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folgenden Auswertungen wird für n 2,0 gewählt, da (wie in der Literatur 
[NAG08]) ein indirekter Übergang angenommen wird. Durch lineare Extrapola-
tion der ansteigenden Flanke auf die x-Achse erhält man die optische Bandlücke.  
Die Bandlücken aller in Sauerstoff- und Mischatmosphäre abgeschiedenen 
Filme liegen zwischen 4,5 und 4,9 eV. Eine systematische Abhängigkeit der Größe 
der Bandlücke von der Synthesetemperatur oder der Sauerstoffaktivität während 
der Ablation konnte nicht beobachtet werden. So schwanken die Bandlücken bei 
einer Reihe von Filmen, die bei 20 °C unter verschiedenen Sauerstoffaktivitäten 
hergestellt worden sind, ohne erkennbaren Trend zwischen 4,6 und 4,9 eV  
(Abb. 36, rechts). Bei einer Reihe von Dünnschichten, die in Sauerstoff bei 
verschiedenen Temperaturen (20 – 600 °C) abgeschieden wurden, schwanken die 
Bandlücken zwischen 4,5 und 4,9 eV ebenfalls ohne ersichtlichen Trend, wobei die 
kristallinen Proben jedoch stets eine Bandlücke von ~4,9 eV aufweisen. Der 
Literaturwert für die optische Bandlücke von β-Ga2O3 beträgt 4,9 eV [ORI00]. 
Vereinzelnd findet man in der Literatur auch deutlich davon abweichende Werte 
von 4,4 bis 5,2 eV [TIP65, PSL94, ZJI06]. Die amorphen Galliumoxidschichten 
zeigen also eine Bandlücke, die in diesem Energiebereich liegt. Die zum Teil 
kleinere Bandlücke bei den amorphen Schichten ist vermutlich darauf zurückzu-
führen, dass die in kristallinen Substanzen scharf definierten Bandkanten im 
amorphen Zustand „verschmieren“ und die Absorptionskanten in den UV/Vis-
Spektren aus Übergängen in lokalisierte Bandausläufer resultieren. 
Die in Argon hergestellten Filme konnten nicht mittels UV/Vis-Spektroskopie 
untersucht werden, da sie aufgrund ihrer schwarzen Farbe über den gesamten 
Wellenlängenbereich eine zu hohe Absorption zeigen. 
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Abbildung 36: links: Typisches UV/Vis-Spektrum einer Galliumoxidschicht.  
rechts: Tauc-Plots einer Serie von Galliumoxidfilmen, die bei 20 °C in  
verschiedenen Sauerstoffaktivitäten hergestellt wurden.  
109                                                                                              5 Ergebnisse und Diskussion 
 
Weiterhin wurden die elektrischen Leitfähigkeiten einiger Galliumoxidfilme 
bestimmt. An den in Sauerstoff- und Mischatmosphären hergestellten Filmen 
konnten bis zu Temperaturen von 250 °C keine Leitfähigkeiten gemessen werden, 
da diese zu klein waren, um mit der verwendeten Apparatur erfasst zu werden. 
Die in Argon bei Raumtemperatur abgeschiedenen Filme zeigen eine Leitfä-
higkeit von 10-1 – 100 S/cm im as prepared Zustand bei 20 °C. Temperaturabhängige 
Messungen zwischen 20 und 200 °C (siehe Abb. 37, links, grüne Kurve) ergaben 
eine Aktivierungsenergie von 0,14 eV. Oberhalb von 200 °C konnten aufgrund  
von chemischen Veränderungen an den Kontaktierungsflächen keine in situ 
Messungen durchgeführt werden.  
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Abbildung 37: links: Übersicht über die spezifischen Leitfähigkeiten von 
Galliumoxidschichten, die in Argon hergestellt wurden: Literaturwerte aus 
[NAG08] (violett/rot/blau) und in dieser Arbeit bestimmte Werte (grün).  
rechts: Auftragung der bestimmten Aktivierungsenergien gegen  
die Stöchiometrie der Proben. 
 
Während man mittels UV/Vis-Spektroskopie die optische Bandlücke Eg bestimmt, 
die definiert ist als der Energieunterschied zwischen der Oberkante des Valenz-
bandes und der Unterkante des Leitungsbandes, so kann die aus den Leitfähig-
keitsmessungen erhaltene Aktivierungsenergie verschiedene Bedeutung haben. 
Bei intrinsischen Halbleitern ist die Aktivierungsenergie die Energie, die für einen 
elektronischen Übergang vom Valenz- ins Leitungsband aufgebracht werden 
muss. Ist bei extrinsischen Halbleitern noch keine Störstellenerschöpfung erreicht, 
so entspricht EA der Energie, die für den Übergang von Defektzuständen ins 
Leitungsband (Donator-HL) bzw. für den Übergang vom Valenzband in 
Defektzustände (Akzeptor-HL) aufgebracht werden muss. Liegt ionische 
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Leitfähigkeit vor, so ist EA die Energie, die für die Defektbildung und Ionenbewe-
gung von einem Gitterplatz zu einem anderen notwendig ist.  
Aufgrund der großen chemischen und strukturellen Fehlordnung kann ausge-
schlossen werden, dass es sich bei den untersuchten Galliumoxidproben um 
intrinsische Halbleiter handelt. Außerdem kann Ionentransport ausgeschlossen 
werden, da alle Leitfähigkeitsmessungen in Ar-Atmosphäre durchgeführt 
wurden. Die experimentell ermittelte Aktivierungsenergie ist also auf die oben 
beschriebenen Übergänge aus oder in Defektzustände zurückzuführen. Da es sich 
bei den Galliumoxidproben um amorphe Schichten handelt, existieren gemäß dem 
Davis-Mott-Modell [MOT01] an den Bandkanten lokalisierte Zustände. Aus 
diesem Grund tragen Elektronen im Leitungsband-Tail und Elektronenlöcher im 
Valenzband-Tail nicht zur elektrischen Leitfähigkeit bei (siehe Kapitel 3.1.1 und 
Abb. 2). Der Wert für die Aktivierungsenergie entspricht in Proben mit amorpher 
Struktur also nicht direkt dem Bandabstand zwischen Valenz- und Defektband EAk 
bzw. dem Abstand zwischen Defekt- und Leitungsband ED, sondern dem 
Energieabstand zwischen den Mobilitätskanten und den Defektzuständen EAk* 
bzw. ED*.  
Vergleicht man die in dieser Arbeit hergestellten Proben mit den Proben von 
Nagarajan et al. [NAG08], die eine Stöchiometrie von GaO1,2 haben, so fällt 
Folgendes auf (siehe auch Abb. 37, links). Die elektrische Leitfähigkeit der Proben 
im as prepared Zustand ist um ca. 4 Größenordnungen höher und gleichzeitig ist 
die Aktivierungsenergie von ~0,5 eV auf 0,14 eV gesunken. Da eine kleinere 
Aktivierungsenergie gleichbedeutend ist mit einem kleineren Energieunterschied 
zwischen Defektzuständen und Mobilitätskante, sind in den Proben, die in dieser 
Arbeit hergestellt worden sind, mehr Elektronen thermisch angeregt, wodurch 
sich die höhere elektrische Leitfähigkeit erklärt. Darüber hinaus existieren 
aufgrund der größeren Nicht-Stöchiometrie vermutlich mehr Defektzustände in 
der Bandlücke. Vergleicht man die durch lineare Extrapolation (der Kurven in 
Abb. 37, links) erhaltenen Leitfähigkeiten bei unendlich hoher Temperatur (σ bei 
1/T = 0), so haben die Proben der Stöchiometrie GaO1,0 mit einem σ0-Wert von  
ca. 5·101 S/cm eine um ca. eine Größenordnung höhere Leitfähigkeit als die Proben 
der Stöchiometrie GaO1,2. Dies macht deutlich, dass die Beweglichkeit der 
Elektronen in den GaO1,0-Proben höher und somit die effektive Elektronenmasse 
in den beteiligten elektronischen Bändern geringer ist.  
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Trägt man die von Nagarajan et al. [NAG08] und die in dieser Arbeit bestimmten 
Aktivierungsenergien EA gegen die chemische Zusammensetzung der Proben auf 
(siehe Abb. 37, rechts), so erkennt man, dass diese mit zunehmenden Sauerstoff-
defizit immer kleiner wird. Nimmt man einen linearen Zusammenhang zwischen 
EA und der Nicht-Stöchiometrie (also dem x in GaOx) an, so sollte bei einer 
Stöchiometrie von GaO0,93 EA null werden und somit ein Wechsel von  
halbleitendem zu metallischem Verhalten auftreten. Die in dieser Arbeit 
hergestellten Proben liegen mit einer Stöchiometrie von GaO1,0 schon nahe an 
dieser Zusammensetzung.  
 
5.1.1.4   Strukturelle Nahordnung  
 
Aus experimentell gemessenen Spektren extrahierte EXAFS-RDFs 
Die aus den Ga K-Kanten Spektren extrahierten radialen EXAFS-
Verteilungsfunktionen für verschiedene Proben sind in Abbildung 38 gezeigt. Die 
RDF des β-Ga2O3-Standards (schwarze Kurve) zeigt zwei klar ausgeprägte Peaks, 
die man der 1. Sauerstoff- sowie der 1. Galliumkoordinationsschale um die 
Galliumabsorberatome zuordnen kann. Die EXAFS-RDFs der hergestellten 
Dünnschichten zeigen sehr verschiedene Formen. So sind die RDFs der Proben, 
die bei hohen Substrattemperaturen hergestellt worden sind, dem β-Ga2O3-
Standard sehr ähnlich. Diese Proben sind, wie die XRD-Analysen gezeigt haben, 
größtenteils kristallin und unterscheiden sich daher vom β-Ga2O3-Standard nur 
geringfügig. Im Gegensatz dazu sind die Proben, die bei geringeren Temperaturen 
synthetisiert worden sind, amorph. Diese zeigen stark abweichende RDFs, was 
sich vor allem an zwei Merkmalen festmacht: Zum einen hat der erste Peak in den 
RDFs eine größere Amplitude und zum anderen ist der zweite Peak nicht mehr 
vorhanden. Die Tatsache, dass nur ein Peak erkennbar ist, ist ein typisches 
Merkmal für eine amorphe Substanz, in der nur eine Nahordnung, die sich auf die 
1. Koordinationsschale beschränkt, existiert. Die Zunahme der Amplitude des 1. 
Peaks ist hingegen erst einmal unerwartet und wird im Folgenden näher 
untersucht. Vergleicht man die in Sauerstoff und in Argon abgeschiedenen Proben 
miteinander, so stellt man trotz der sehr unterschiedlichen Stöchiometrien und 
somit auch unterschiedlichen Defektkonzentrationen einen ähnlichen Verlauf der 
RDFs bei einer gegebenen Temperatur fest.   
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Abbildung 38: Radiale EXAFS-Verteilungsfunktionen extrahiert  
aus Ga K-Kantenspektren von Galliumoxidschichten, die bei unter- 
schiedlichen Substrattemperaturen in O2 (links) und in Ar (rechts)  
hergestellt worden sind.   
 
Modellierung der β-Ga2O3-Referenz 
Für eine genauere Analyse der Strukturen der hergestellten Filme wurden die 
radialen Verteilungsfunktionen bzw. die q(k)-Funktionen unter zur Hilfenahme 
verschiedener Modelle angefittet. Dazu wurde zunächst die RDF des β-Ga2O3-
Standards – also einer Probe mit bekannter Struktur – mit einem Strukturmodell 
der monoklinen β-Ga2O3-Phase angefittet. Fitparameter waren dabei Debye-
Waller-Faktoren σ2, der amplitudenreduzierende Faktor S2 sowie ein Parameter 
∆E0, der den in der Rohdatenaufarbeitung gesetzten Wert von E0 auf den 
tatsächlichen Wert korrigiert. Die Strukturparameter wie z.B. Bindungsabstände 
und Koordinationszahlen wurden während der Anpassung auf die Literaturwerte 
von β-Ga2O3 festgesetzt. Alle Anpassungen geschahen auf Grundlage der in 
Kapitel 3.4.1.3 vorgestellten EXAFS-Gleichung mit der Software Artemis. 
Bezieht man in die Modellierung die strukturelle Umgebung um die Gallium-
absorberatome bis hin zu einem Abstand von 5 Å mit ein, so erhält man das in 
Abbildung 39 (oben) gezeigte Fitergebnis. Beschränkt man die Modellierung auf 
die 1. Koordinationsschale, so wird die in Abbildung 39 (unten) gezeigte 
Anpassung erhalten. Aus den guten Anpassungen wurden folgende Parameter 
erhalten: 
 
S2    =   0,69     ∆E0(okta) =   –0,87 eV 
∆E0(tetra) =   0,30 eV    σ2(Ga1)  =   0,0051 Å2 
σ2(Ga2)  =   0,0038 Å2   σ2(O1)   =   0,0037 Å2 
σ2(O2)  =   0,0031 Å2   σ2(O3)  =   0,0010 Å2 
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Abbildung 39: EXAFS-Fit einer β-Ga2O3-Referenzprobe unter Verwendung  
eines β-Ga2O3-Strukturmodells: oben: Gesamte Nahordnung bis hin  
zu einem Abstand von 5 Å berücksichtigt. unten: Nur die  
1. Koordinationsschale um Gallium berücksichtigt.  
 
Modellierung der in O2 bei 20 °C hergestellten Filme 
Aus den RDFs der hergestellten Dünnschichten kann man entnehmen, dass die bei 
hohen Temperaturen synthetisierten Schichten große Phasenanteile von β-Ga2O3 
aufweisen. Darüber hinaus zeigen die in Kapitel 5.1.1.2 vorgestellten Befunde, 
dass in diesen Filmen auch amorphe Phasenanteile vorliegen. Da EXAFS-Daten 
von mehrphasigen Systemen nur schwierig zu modellieren sind, werden im 
Folgenden nur die EXAFS-Daten der vollständig amorphen Proben – also bei 
niedrigen Synthesetemperaturen hergestellten – behandelt. Dabei wird sich 
zunächst auf die in Sauerstoffatmosphäre hergestellten – also die stöchiometri-
schen – Filme beschränkt. Da in diesen Proben nur ein Peak in den RDFs 
erkennbar ist, beschränkt sich die strukturelle Analyse auf die 1. Koordinations-
schale.  
Da die EXAFS-Gleichung (gerade für amorphe Strukturen) eine Vielzahl von 
Parametern enthält und diese aufgrund der hohen Korrelation zueinander nicht 
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alle gleichzeitig gefittet werden können, wurde folgendermaßen vorgegangen: In 
erster Näherung wurde angenommen, dass die Werte für S2, σ2 und ∆E0 denen 
vom β-Ga2O3 entsprechen. Somit wurden diese Parameter auf die für β-Ga2O3 
ermittelten festgesetzt und während der Anpassung konstant gelassen. Während 
der Fits wurden dann nur Strukturparameter gefittet. Dabei wurde ein von der  
β-Ga2O3-Struktur abgeleitetes Strukturmodell verwendet. 
Die strukturelle Nahordnung in β-Ga2O3 ist in Kapitel 3.2.1 detailliert  
beschrieben worden und sei folgend kurz wiederholt: In der Struktur existieren 
zwei verschiedene Galliumlagen, von denen die eine verzerrt tetraedrisch und  
die andere verzerrt oktaedrisch von Sauerstoff umgeben ist (siehe Abb. 6). Die 
Verzerrung der Koordinationspolyeder ergibt dabei eine leicht ausgeprägte 
Bindungswinkel- und Bindungslängenverteilung. Die Verteilung der Ga-O-
Abstände kann durch folgende Werte ausgedrückt werden. 
 
–   mittlerer Ga-O-Abstand in den GaO6-Oktaeder:    1,9939 ± 0,0616 Å 
–   mittlerer Ga-O-Abstand in den GaO4-Tetraeder:  1,8428 ± 0,0198 Å 
–   über alle Polyeder gemittelter GaO-Abstand:   1,9335 ± 0,0889 Å 
 
Als Konsequenz dieser Bindungsabstandsverteilung ergibt sich für das EXAFS-
Signal, dass bei verschiedenen Röntgenenergien konstruktive Interferenz der 
Elektronenwellen erreicht wird. Bei einer gegebenen Energie erhält man also nie 
die maximal mögliche konstruktive Interferenz (für alle Streupfade zu allen 
Nachbaratomen der 1. Schale), was sich in einer Reduzierung der Amplitude des 
EXAFS-Signals äußert.  
Vergleicht man die EXAFS-RDFs der amorphen und kristallinen Schichten 
miteinander, so kann man feststellen, dass die Amplitude des 1. Peaks bei den 
amorphen Schichten deutlich größer ist. Gemäß den vorangegangenen Über-
legungen könnte diese Amplitudenerhöhung mit einem Übergang von verzerrten 
zu idealen Okta- und Tetraedern beschrieben werden. Um das Ausmaß dieses 
Effektes zu untersuchen, wurde ein Strukturmodell aufgestellt, bei dem anstelle 
der verzerrten Polyeder ideale verwendet wurden. Dabei wurde der Ga-O-
Abstand der GaO6-Oktaeder auf den mittleren Wert von 1,9939 Å und der der 
GaO4-Tetraeder auf 1,8428 Å gesetzt. Mit diesem Strukturmodell wurde dann die 
EXAFS-Funktion berechnet. Abbildung 40 (rote Kurve) zeigt das Ergebnis dieser 
Berechnung. Man erkennt eine größere Amplitude des 1. Peaks im Vergleich zum 
β-Ga2O3-Standard. Jedoch ist der Effekt nicht so stark ausgeprägt, dass auf diese 
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Weise die in der RDF der amorphen Probe beobachtete Intensität erreicht wird. 
Daher sind weitere strukturelle Änderungen vonnöten. 
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Abbildung 40: Berechnete EXAFS-RDFs für ideale Polyeder (Oktaeder  
und Tetraeder) in β-Ga2O3 (rot) und die experimentell gemessenen  
Spektren von β-Ga2O3 (schwarz) und amorphem Ga2O3 (blau). 
 
In dem vorangegangenen Strukturmodell gab es einen einheitlichen Ga-O-
Abstand für die GaO6-Oktaeder und einen für die GaO4-Tetraeder, so dass in 
beiden Umgebungen die Voraussetzungen für 100 %ige konstruktive Interferenz 
erfüllt waren. Die Ga-O-Abstände von GaO6-Oktaedern und GaO4-Tetraedern 
unterschieden sich jedoch stark. Setzt man beide Abstände auf einen gemein-
samen Wert von 1,9335 Å, so wird für alle Ga-O-Streupfade bei einer Energie die 
maximal erreichbare konstruktive Interferenz möglich. Das Ergebnis einer 
Rechnung zu diesem Strukturmodell ist in Abbildung 41 gezeigt. In der rechten 
Abbildung erkennt man, dass die RDF-Beiträge der tetraedrischen (grün) und 
oktaedrischen (blau) Umgebung gemäß dem verwendeten Strukturmodell bei den 
gleichen Abständen erscheinen, so dass die Gesamt-RDF (rote Kurve) eine 
Amplitude erreicht, die die der amorphen Dünnschicht leicht übertrifft. Die linke 
Abbildung (rote Kurve) zeigt noch einmal die Resultate aus Abbildung 40, wobei 
die Anteile von der tetraedrischen und oktaedrischen Umgebung getrennt ein-
gezeichnet sind. Die unterschiedlichen Ga-O-Abstände in der oktaedrischen und 
tetraedrischen Umgebung verursachen hier eine deutlich geringere Amplitude. 
Auch wenn die Ergebnisse der Rechnung mit einem Ga-O-Bindungsabstand 
für die tetraedrisch als auch die oktaedrisch umgebenen Galliumatome die 
experimentelle RDF deutlich besser beschreibt, ist in der Realität nicht von gleich 
großen Abständen auszugehen. Zum einen wird für amorphe Substanzen eher 
eine größere strukturelle Unordnung erwartet als für kristalline und zum anderen 
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müssen um ein oktaedrisch koordiniertes Atom mehr Nachbarn verteilt werden 
als um ein tetraedrisch koordiniertes, so dass im oktaedrischen Fall ein höherer 
Bindungsabstand erwartet wird. 
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Abbildung 41: links: Berechnete RDF für die real in β-Ga2O3 existierenden 
Abstände für dtetra(Ga-O) und dokta(Ga-O). rechts: Berechnete RDF für einen 
einheitlichen Abstand von 1,9335 Å für dtetra(Ga-O) und dokta(Ga-O). 
 
Denkbar ist jedoch ein von 1,0 (siehe β-Ga2O3) abweichendes Oktaeder/Tetraeder-
Besetzungsverhältnis. Der Effekt einer Änderung des Besetzungsverhältnisses ist 
in Abbildung 42 verdeutlicht. Dort sind berechnete RDFs gezeigt, bei denen ein 
Abstand dokta(Ga-O) von 1,9939 Å, ein Abstand dtetra(Ga-O) von 1,8428 Å und eine 
Variation des Oktaeder/Tetraeder-Besetzungsverhältnisses zwischen 0 und 100 % 
durchgeführt wurde. Mit der Änderung des Besetzungsverhältnisses wird eine 
Beeinflussung der Peakamplitude als auch der Peakposition erreicht. 
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Abbildung 42: Berechnete EXAFS-RDFs für verschiedene  
Gaokta/Gatetra-Besetzungsverhältnisse.  
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Um die Zunahme der Amplitude des ersten Peaks in den EXAFS-RDFs der 
amorphen Proben zu beschreiben, gibt es also folgende Möglichkeiten: 
 
–   Übergang von verzerrten zu idealen Koordinationspolyedern 
–   Annäherung der Abstände von dokta(Ga-O) und dtetra(Ga-O) 
–   Änderung des Oktaeder/Tetraeder-Besetzungsverhältnisses 
 
Im Folgenden wird versucht die experimentell erhaltene radiale EXAFS-
Verteilungsfunktion einer Probe, die bei 20 °C in Sauerstoffatmosphäre abgeschie-
den worden ist, mit einem Strukturmodell zu beschreiben, in dem ein Teil der 
Galliumatome ideal tetraedrisch und ein Teil ideal oktaedrisch von Sauerstoff 
koordiniert ist. In den Anpassungen werden das Oktaeder/Tetraeder-
Besetzungsverhältnis sowie der dokta(Ga-O)-Abstand und der dtetra(Ga-O)-Abstand 
unabhängig voneinander gefittet. Das Ergebnis dieser Anpassung ist in Abbildung 
43 gezeigt.  
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Abbildung 43: Gefittete RDF (links) und q(k)-Funktion (rechts), wobei ein 
Strukturmodell aus GaO6-Oktaedern und GaO4-Tetraedern eingesetzt wurde.  
Das Oktaeder/Tetraeder-Verhältnis und die Werte für dokta(Ga-O)  
und dtetra(Ga-O) wurden gefittet.  
 
Wie man erkennt, kann die erste Koordinationsschale gut mit dem verwendeten 
Strukturmodell beschrieben werden. Man erhält einen Ga-O-Abstand von  
1,9163 Å für die GaO6-Oktaeder und einen Ga-O-Abstand von 1,8446 Å für die 
GaO4-Tetraeder. Das Oktaeder/Tetraeder-Besetzungsverhältnis ergibt sich zu 1,32, 
also 57 % der Galliumatome sind oktaedrisch und 43 % tetraedrisch von Sauerstoff 
koordiniert. Das im Vergleich zum β-Ga2O3 unterschiedliche Besetzungsverhältnis 
bedeutet, dass die Koordinationspolyeder in den amorphen Ga2O3-Proben anders 
miteinander verknüpft sein müssen. Während beim β-Ga2O3 die einzelnen 
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Tetraeder über Ecken mit anderen Tetraedern und Oktaedern verknüpft sind und 
die Oktaeder über Kanten mit anderen Oktaedern verbunden sind (siehe Abb. 6), 
so müssen in den amorphen Proben eine höhere Anzahl von Polyedern über 
Kanten und/oder Flächen verknüpft sein. Dies ist jedoch aus zwei Gründen 
fragwürdig. Zum einen würden so mehr chemische Bindungen entstehen, durch 
die mehr Bindungsenergie gewonnen wird, so dass die amorphen Proben eine 
höhere thermodynamische Stabilität besitzen müssten. Zum anderen würde aus 
dieser Verknüpfung eine höhere Dichte für die amorphe Phase resultieren. In 
beiden Fällen ist eher das Gegenteil zu erwarten. 
 
Das oben beschriebene Strukturmodell beschreibt die experimentell ermittelte 
EXAFS recht gut (siehe Abb. 43), ist jedoch aus den gerade genannten Gründen 
mit Vorsicht zu genießen. Qualitativ mag es recht gut die strukturellen Verhält-
nisse in den amorphen Galliumoxiddünnschichten wiedergeben. Man kann sagen, 
dass die höhere Peakamplitude aus einem oder mehreren der oben diskutierten 
Effekte resultieren muss. Im amorphen Zustand herrscht also eine andere 
Nahordnung in der 1. Koordinationsschale um die Galliumatome als in  
β-Ga2O3. Um jedoch ein fundierteres Verständnis von der Struktur zu erhalten, ist 
es jedoch notwendig, ein Strukturmodell zu verwenden, das dem Rechnung trägt, 
dass bei einer amorphen Substanz die lokale Koordinationsgeometrie um ein 
Absorberatom von Atom zu Atom anders sein kann. Es müsste also ein Struktur-
modell verwendet werden, bei dem über viele Absorber mit (leicht) unterschied-
licher Nahordnung gemittelt wird.  
 
Modellierung der in Ar bei 20 °C hergestellten Filme 
In den in Argon bei 20 °C hergestellten Filmen findet man qualitativ die gleichen 
Befunde wie bei den in Sauerstoff synthetisierten. Auch hier ist nur ein Peak 
erkennbar und dieser hat eine deutlich höhere Amplitude als bei der β-Ga2O3-
Referenz, wie man in Abbildung 44 (links) erkennen kann. Diese erhöhte 
Amplitude ist vermutlich auf die gleichen Effekte zurückzuführen, wie sie vorhin 
bei den in O2 abgeschiedenen Schichten diskutiert worden sind.   
Vergleicht man die RDFs der in O2 (rote Kurve) und in Ar (blaue Kurve) 
abgeschiedenen Schichten, so fällt die kleinere Peakamplitude der in Argon 
hergestellten Schicht auf. Dies lässt sich durch die stark unterschiedlichen 
Stöchiometrien der Proben erklären. Während die in O2 hergestellten Filme die 
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stöchiometrische Zusammensetzung von Ga2O3 zeigen, so liegt diese bei den in Ar 
abgeschiedenen Proben bei ca. Ga2O2. Nimmt man an, dass sich diese Nicht-
Stöchiometrie in Form eines Sauerstoffdefizits äußert, so existieren in der Struktur 
Sauerstoffleerstellen, wodurch sich die Amplitude des zur Sauerstoffkoordina-
tionsschale gehörenden Peaks in der RDF verringern würde. Während sich die 
Proben im Sauerstoffgehalt jedoch stark unterscheiden (33 %), ist der Unterschied 
in den Peakamplituden relativ gering (ca. 10 %) und es ist fraglich, ob sich die 
große Nicht-Stöchiometrie allein in Form von Sauerstoffleerstellen äußert.  
Berechnet man die EXAFS mit dem gleichen Strukturmodell und den gleichen 
Parametern wie in Abbildung 43, ersetzt jedoch 1/3 der Sauerstoffatome durch 
Sauerstoffleerstellen, so erhält man die in Abbildung 44 (rechts, rote Kurve) 
gezeigte RDF. Diese hat eine deutlich geringere Amplitude als die experimentell 
beobachtete RDF (Abb. 44, rechts, schwarze Kurve). Dies verdeutlicht weitere 
strukturelle Unterschiede zwischen den in Sauerstoff und in Argon abgeschiede-
nen Proben. So wäre es denkbar, dass neben Sauerstoffleerstellen noch Gallium-
interstitials vorliegen. Weiterhin sind Änderungen in den Werten für dtetra(Ga-O), 
dokta(Ga-O) und dem Oktaeder/Tetraeder-Besetzungsverhältnis aufgrund der 
großen Nicht-Stöchiometrie wahrscheinlich, wodurch die Peakamplituden in den 
EXAFS-RDFs beeinflusst werden.  
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Abbildung 44: links: EXAFS-RDFs von Filmen, die bei 20 °C in Ar (blau) und  
O2 (rot) hergestellt wurden sowie einer β-Ga2O3-Referenz (schwarz).  
rechts: EXAFS-RDF des bei 20 °C in Ar abgeschiedenen Films (schwarz) und 
berechnete EXAFS-RDF mit dem Strukturmodell aus Abbildung 43, in dem jedoch 
1/3 der Sauerstoffatome durch Sauerstoffleerstellen ersetzt wurden (rot).  
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5.1.2   Temperaturbehandelte Filme 
 
Wie in der Literatur [NAG08] gezeigt wurde, konnte in amorphem und stark 
nicht-stöchiometrischem Galliumoxid ein Isolator-Metall-Übergang herbeigeführt 
werden (siehe Kapitel 3.2.1). Die bei Raumtemperatur in Argonatmosphäre 
hergestellten Galliumoxidfilme in dieser Arbeit sind ebenfalls amorph und haben 
ein großes Sauerstoffdefizit. Kristallisationsexperimente zeigten, dass eine 
Zunahme der elektrischen Leitfähigkeit über mehrere Größenordnungen auch in 
diesen Schichten erreicht werden kann. Dazu wurden die Filme in Argon auf eine 
Temperatur von 350 – 550 °C geheizt, dort unterschiedlich lange getempert und 
anschließend gequencht, so dass eventuell auftretende Zwischenphasen 
abgefangen werden konnten. Eine detaillierte Beschreibung der Vorgänge während 
des Leitfähigkeitssprungs in diesen Schichten wird im folgenden Abschnitt 
gegeben. Dabei liegt das Hauptaugenmerk darauf, die während des Temperns 
ablaufenden Prozesse auf mikroskopischer Ebene zu verstehen und Gründe für 
den Leitfähigkeitssprung zu ermitteln. Dazu wurden die as prepared und die nach-
behandelten Proben mittels TEM und PEEM untersucht. Während PEEM eine 
oberflächensensitive Methode mit einer Tiefeninformation von wenigen 
Nanometern ist, so schaut man mittels TEM den Bulk der Schichten (im Quer-
schnitt) an. Dafür wurden mittels der FIB-Methode Lamellen aus den Dünnschich-
ten geschnitten. 
 
5.1.2.1   Isolator-Metall-Übergang  
 
Mit den in dieser Arbeit hergestellten GaO1,0-Proben konnten keine in situ 
Leitfähigkeitsmessungen bei Temperaturen oberhalb von 200 °C durchgeführt 
werden, weil die Filme aufgrund des hohen Sauerstoffdefizits so reaktiv waren, 
dass sich an den Kontaktierungspunkten chemische Veränderungen der 
Filmoberflächen ergaben. Diese äußerten sich in einer Verfärbung der Schichten 
an den Stellen, an denen die Kontakte aufgesetzt wurden, gefolgt von einer 
starken Abnahme der elektrischen Leitfähigkeit. Obwohl die Messungen in Argon 
durchgeführt worden sind, liegt die Vermutung nahe, dass es sich um eine durch 
die Metallkontakte katalysierte Reoxidation zu stöchiometrischem Galliumoxid 
handelt. Aus diesem Grund wurden die Leitfähigkeitsuntersuchungen zum 
Isolator-Metall-Übergang nicht in situ durchgeführt. Stattdessen wurden Proben 
121                                                                                              5 Ergebnisse und Diskussion 
 
(wie oben beschrieben) bei unterschiedlichen Temperaturen thermisch nach-
behandelt und die Leitfähigkeiten anschließend bei Raumtemperatur gemessen. 
 
In Abbildung 45 (links) sind die bei Raumtemperatur gemessenen spezifischen 
Leitfähigkeiten von mehreren Galliumoxidfilmen, die alle bei 20 °C in Ar 
hergestellt wurden, im as prepared Zustand gezeigt (schwarze Punkte). Diese 
schwanken um ca. eine Größenordnung und nehmen Werte von 10-1 bis 100 S/cm 
an. Die relativ großen Schwankungen könnten auf Degradationsprozesse im PLD-
Target zurückzuführen sein.  
Weiterhin sind in der Abbildung die Leitfähigkeiten der gleichen Proben nach 
einer 10-minütigen Temperaturbehandlung bei Temperaturen zwischen 350  
und 540 °C gezeigt (rote Punkte). Bei kleinen Nachbehandlungstemperaturen  
(350 – 400 °C) nimmt die Leitfähigkeit leicht ab. Dieser unerwartete Effekt könnte 
durch thermische Spannungen und daraus resultierenden mikroskopischen 
Veränderungen in der Probe (wie z.B. Risse) zustande kommen. Bei Temperaturen 
oberhalb von 400 °C kann hingegen eine Zunahme der elektrischen Leitfähigkeit 
beobachtet werden. Diese Zunahme ist bei der bei 510 °C getemperten Probe  
am größten. Die Leitfähigkeit steigt hier um ca. 4 Größenordnungen von ~10-1 auf 
~103 S/cm. 
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Abbildung 45: links: Spezifische Leitfähigkeiten von Galliumoxidschichten  
bei Raumtemperatur vor (schwarze Punkte) und nach (rote Punkte) einer  
10-minütigen Temperaturbehandlung. rechts: Röntgendiffraktogramme  
der gleichen Schichten nach der Temperaturbehandlung.  
 
Durch das Tempern verändern die Galliumoxidschichten also ihre spezifische 
Leitfähigkeit. Des Weiteren zeigen die Röntgendiffraktogramme in Abbildung 45 
(rechts), dass sich strukturelle Änderungen ergeben haben. Während die 
Schichten, die bei Temperaturen von 400 °C oder geringer getempert worden sind, 
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nach wie vor vollständig amorph sind, so hat sich die Kristallinität der Schichten, 
die bei Temperaturen oberhalb von 400 °C nachbehandelt worden sind, erhöht. 
Anhand der theoretischen Reflexpositionen (schwarze Balken in Abbildung 45, 
rechts) erkennt man die Bildung von β-Ga2O3 während des Temperns. 
Interessant ist auch, dass sich die Ausbildung der β-Ga2O3-Phase mittels XRD 
beobachten lässt, bevor es zum Leitfähigkeitssprung kommt. So zeigt das 
Diffraktogramm der Probe, die bei 450 °C getempert wurde, große Anteile der  
β-Ga2O3-Phase. Gleichzeitig ist die Leitfähigkeit dieser Probe um nur ungefähr 
eine Größenordnung angestiegen. Dies bestätigt das Modell aus der Literatur 
[NAG08], in dem sich der (maximale) Leitfähigkeitssprung erst dann beobachten 
lässt, wenn die einzelnen Keime der Probe zusammengewachsen sind und somit 
ein perkulierendes Netzwerk der leitfähigen Phase vorliegt. 
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Abbildung 46: Übersicht über die spezifischen Leitfähigkeiten von  
Galliumoxidschichten: Werte aus Abbildung 45 (orange),  
Literaturwerte [NAG08] (violett/rot/blau) und Werte  
der in situ Messungen bis 200 °C (grün, siehe Abb. 37).  
 
Abbildung 46 zeigt ein Diagramm, in dem die oben erwähnten Leitfähigkeiten 
(siehe Abb. 45) sowie in situ gemessene Leitfähigkeiten bis zu Temperaturen von 
~200 °C eingetragen sind. Zusätzlich sind die in situ gemessenen Literaturwerte 
der GaO1,2-Proben von Nagarajan et al. [NAG08] dargestellt. Dabei ist zu beachten, 
dass die Leitfähigkeiten des orangen Graphen nach dem Tempern bei RT und alle 
anderen in situ bei hohen Temperaturen gemessen wurden. Für die orange Kurve 
stellt die x-Achse also die Nachbehandlungstemperatur dar und für alle anderen 
Kurven die Temperatur, bei der die Leitfähigkeitsmessung durchgeführt wurde. 
Sowohl der in der Literatur erwähnte als auch der in dieser Arbeit erzielte 
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Leitfähigkeitssprung führt zu spezifischen Leitfähigkeiten von ca. 103 S/cm. Die 
Temperatur, bei der der Sprung auftritt, ist bei den in dieser Arbeit untersuchten 
Proben mit 450 °C ca. 50 °C höher als bei den Proben aus der Literatur. Jedoch 
wurden die Leitfähigkeiten in dieser Arbeit (wie beschrieben) bei RT und nicht in 
situ bestimmt, so dass ein direkter Vergleich der Graphen schwierig ist.  
 
5.1.2.2   Mikroskopische Untersuchungen 
 
Im Folgenden werden die Ergebnisse der PEEM- und TEM-Untersuchungen 
vorgestellt, die einen mikroskopischen Einblick in die Vorgänge während des 
Temperns ermöglichen. Die PEEM-Untersuchungen wurden in Zusammenarbeit 
mit Dr. Carsten Wiemann und Prof. Claus M. Schneider vom Forschungszentrum 
Jülich durchgeführt. Mittels PEEM wurde versucht, an ein sichtbares Abbild der 
Keime zu gelangen und die in den PEEM-Bildern erkennbaren unterschiedlichen 
Bereiche der Probenoberfläche mittels lokal aufgelöster Röntgenabsorption zu 
analysieren. TEM-Untersuchungen wurden ebenfalls angefertigt, um die Keime 
sichtbar zu machen und um die genaue Keimstruktur mit den darin auftretenden 
Phasen zu analysieren.   
Zunächst wurden dazu eine Probe, die bei 20 °C in Argon hergestellt worden 
ist und eine β-Ga2O3-Referenzprobe beide im as prepared Zustand untersucht. 
Anschließend folgt die Analyse der thermisch nachbehandelten Proben. 
 
5.1.2.2.1   β-Ga2O3-Standard 
 
In Abbildung 47 (rote Kurven) sind die TEY-Spektren von β-Ga2O3 an der O  
K- (links) und der Ga LIII- und LII-Kante (rechts) gezeigt. In den Spektren an der 
Sauerstoff K-Kante erscheint bei ca. 535 eV der Kantenhub, gefolgt von zwei 
charakteristischen Absorptionsmaxima bei ~537 und ~543 eV. Anschließend fällt 
die Absorption wieder stark ab.  
An der Ga LIII-Kante erscheint der Kantenhub bei ca. 1115 eV. Bei ca. 1125 eV 
ist ein weiterer intensiv ausgeprägter Peak vorhanden, der als ein charakteristi-
sches Merkmal für die β-Ga2O3-Phase betrachtet werden kann. Das Auftreten 
dieses Signals wurde bereits in der Literatur erwähnt [ZHO07], eine Erklärung zur 
Herkunft dieses Peaks wurde jedoch bisher nicht gegeben. Eine genauere Analyse 
ergab, dass dieser Peak nur in β-Ga2O3 beobachtet werden kann. Sowohl in 
5 Ergebnisse und Diskussion                                                                                              124 
 
stöchiometrischem als auch in nicht-stöchiometrischem amorphem Galliumoxid 
ist dieses Absorptionsmaximum nicht vorhanden. Dies macht deutlich, dass der 
Peak aus strukturellen Merkmalen hervorgeht. Im weiteren Verlauf des Spek-
trums ist bei ca. 1143 eV die Ga LII-Kante erkennbar. Diese hat keinen klar 
definierten Kantenhub, sondern äußert sich in Form eines „Knicks“ im Absorp-
tionsspektrum. Bei 1150 eV ist ein zweites für β-Ga2O3 typisches Merkmal in Form 
eines lokalen Absorptionsminimums erkennbar. Anhand dieser spektralen 
Merkmale wird in den folgenden Kapiteln die β-Ga2O3-Phase identifiziert. 
Eine Abbildung der Probenoberfläche der β-Ga2O3-Schicht war mittels PEEM 
nicht möglich, da aufgrund der geringen elektrischen Probenleitfähigkeit zu starke 
Aufladungen auftraten. 
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Abbildung 47: TEY-Spektren von β-Ga2O3 (rote Kurven) und einer  
as prepared GaO1,0-Probe (blaue Kurven) an der O K-Kante (links)  
und der Ga LII- und LIII-Kante (rechts).  
 
Um eine detailliertere Vorstellung vom kristallinen Referenzzustand zu gewinnen, 
wurde eine Lamelle eines β-Ga2O3-Films mittels TEM untersucht. Die TEM-
HAADF-Aufnahme in Abbildung 48 (links) zeigt, dass die ca. 3 µm dicke Schicht 
homogen und dicht auf dem Substrat aufgewachsen ist. Die in der Abbildung 
erkennbaren Kontraste (Streifen) sind ein Resultat der lokal unterschiedlichen 
Dicken der Lamelle aufgrund der unterschiedlich starken Dünnung dieser mittels 
der FIB-Technik. Im Bulkbereich sind einige schwache Kontraste erkennbar, die 
durch die verschieden orientierten β-Ga2O3-Kristallite und deren Korngrenzen 
verursacht werden. Die quantitative Auswertung der EDX-Flächenanalyse ergab 
wie erwartet ein O/Ga-Verhältnis von ca. 1,5. Abbildung 48 (rechts) zeigt eine 
TEM-HR-Aufnahme an der Substrat-Film-Grenzfläche. Sowohl in der Substrat- als 
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auch in der Filmregion kann man die kristalline Struktur anhand der geordneten 
Reihen ausmachen. 
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Al2O3 Substrat
 
Abbildung 48: links: TEM-HAADF-Aufnahme einer β-Ga2O3-Schicht. 
rechts: TEM-HR-Aufnahme an der Substrat-Film-Grenzfläche derselben Schicht.  
 
5.1.2.2.2   GaO1,0 im as prepared Zustand 
 
Die TEY-Spektren der as prepared Schichten, die bei Raumtemperatur in Argon 
hergestellt wurden, sind ebenfalls in Abbildung 47 dargestellt (blaue Kurven). An 
der Sauerstoff K-Kante erscheint der Kantenhub bei ca. 535 eV. Anschließend ist 
ein Absorptionsplateau zwischen 537 und 541 eV erkennbar und danach nimmt 
die Absorption wieder ab. Im Gegensatz zu den β-Ga2O3-Spektren sind hier die 
Absorptionsmaxima bei ~537 und ~543 eV nicht zu erkennen.  
An den Ga L-Kanten ergaben sich ebenfalls deutliche Unterschiede im  
Vergleich zur β-Ga2O3-Referenz. Die Lage der LIII-Kante ist verglichen mit dem  
β-Ga2O3-Spektrum in Richtung kleinerer Energien verschoben. Dies deutet auf 
eine höhere Austrittsarbeit der Photoelektronen und somit auf eine höhere 
Oxidationsstufe von Ga in β-Ga2O3 hin. Da allerdings bei den PEEM-Messungen 
keine Energiestandards mitgemessen wurden, ist die Energieskala mit einem 
relativ großen Fehler behaftet. Hinter der LIII-Kante folgt ein kontinuierlicher 
Anstieg der Absorption bis zur LII-Kante bei ca. 1142 eV. Anschließend bleibt die 
Absorption relativ konstant. Der Peak bei 1125 eV und das lokale Absorptions-
minimum bei 1150 eV sind im Gegensatz zum β-Ga2O3-Spektrum nicht beobacht-
bar. 
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Die Untersuchung der Probenoberfläche im abbildenden PEEM-Modus ergab eine 
absolut homogene und glatte Probenoberfläche, da keine Kontraste in den PEEM-
Bildern erkennbar sind. 
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5 nm
 
Abbildung 49: links: TEM-HAADF-Aufnahme einer GaO1,0-Probe im  
as prepared Zustand. rechts: Dazugehöriges TEM-HR-Bild mit  
seiner Fourier-Transformierten (Ausschnitt).  
 
Die TEM-HAADF-Aufnahme in Abbildung 49 (links) zeigt den Querschnitt einer 
as prepared GaO1,0-Probe, die bei Raumtemperatur in Argon hergestellt worden ist. 
Die Probe weist einen dichten und absolut homogenen Bulk auf. Die erkennbaren 
Kontraste (Streifen) resultieren aus der lokal unterschiedlichen Dünnung der 
Lamelle mittels FIB. Die ca. 500 nm dünne Schicht auf der Oberfläche des 
Galliumoxidfilms besteht aus Gold und wurde zur Erhöhung der elektrischen 
Leitfähigkeit für das Schneiden der Lamelle aufgetragen. Unterhalb der Gallium-
oxidschicht ist das Al2O3-Substrat zu sehen. Eine Aufnahme im HR-Modus  
(Abb. 49, rechts) zeigt in Übereinstimmung mit den Daten der Röntgendiffrakto-
metrie (Abb. 45, rechts), dass die Schicht über den gesamten gezeigten Ausschnitt 
eine amorphe Struktur besitzt. Die EDX-Analyse der Bulkphase bestätigt 
qualitativ die Ergebnisse der ESMA-Untersuchungen. Im Vergleich mit stöchio-
metrischen β-Ga2O3 lässt sich ein kleineres O/Ga-Verhältnis ausmachen. Somit 
lässt sich festhalten, dass die bei Raumtemperatur unter Argonatmosphäre 
hergestellten Galliumoxiddünnschichten über den gesamten Bulkbereich 
homogen sind und nur aus einer Phase bestehen, die als amorphes und nicht-
stöchiometrisches Galliumoxid identifiziert werden kann.  
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5.1.2.2.3   Kristallisationsstadium I – nach 10 Minuten bei 400 °C 
 
In Abbildung 50 (links oben) ist eine TEM-HAADF-Aufnahme eines Galliumoxid-
films zu sehen, der für 10 Minuten bei 400 °C nachbehandelt worden ist. In dem 
weitestgehend unveränderten Bulkmaterial sind wenige kleine Inhomogenitäten 
erkennbar. Vergrößerungen dieser inhomogenen Bereiche zeigen die rechten 
Bilder in Abbildung 50. In diesen Aufnahmen werden die sphärischen Gebilde 
sichtbar, die einen (recht komplizierten) inneren Aufbau haben. Wie man an der 
TEM-HR-Aufnahme (siehe Abb. 50, links unten) erkennen kann, besitzen diese 
Keime eine kristalline Struktur, während die umgebende Matrix nach wie vor 
amorph ist. Offenbar sind in der as prepared Phase kleine Kristallisationskeime 
entstanden. Die zufällige Verteilung der Keime im Bulk lässt auf Nukleation 
durch homogene Keimbildung schließen. 
 
1 µm
Al2O3 Substrat
Au Beschichtung
Galliumoxid
 
400 nm
  
5 nm
 
50 nm
 
Abbildung 50: links oben: TEM-HAADF-Aufnahme einer Galliumoxidschicht, die 
für 10 min bei 400 °C nachbehandelt worden ist. rechts: Zwei Vergrößerungen der 
sphärischen Inhomogenitäten im Bulk. links unten: TEM-HR-Bild, das die 
kristalline Struktur der sphärischen Gebilde belegt.  
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An dieser Probe wurden keine PEEM-Untersuchungen vorgenommen. Jedoch 
wurden zur Untersuchung der verschiedenen Kristallisationsstadien (vor allem 
des Anfangsstadiums) in situ PEEM-Messungen während des Heizens an as 
prepared Proben durchgeführt. Da eine Messung bei der Kristallisationstemperatur 
von ~400 °C aufgrund von Vakuumproblemen (siehe Kapitel 4.5.1.4) nicht möglich 
war, wurde die Probe bei hoher Temperatur im Mikroskop behandelt, anschlie-
ßend abgekühlt und gemessen. Nach mehreren Heiz-Mess-Zyklen konnte die 
Bildung von kleinen hellen Flecken in den PEEM-Bildern beobachtet werden 
(Abb. 51, links). Lokal aufgelöste XAS-Spektren an der O K- und den Ga L-Kanten 
(Abb. 51, rechts) zeigen die in Kapitel 5.1.2.2.1 identifizierten spektralen Feature 
von β-Ga2O3 und bestätigen somit, dass es sich bei den Flecken um β-Ga2O3-Keime 
handelt. Der umgebende dunklere Bereich konnte als unveränderte as prepared 
Phase identifiziert werden. Durch weiteres Heizen bilden sich immer mehr Keime, 
jedoch konnte kein Wachstum der vorhandenen Keime festgestellt werden. 
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Abbildung 51: links: PEEM-Aufnahmen eines Films, der bei ca. 350 °C getempert  
wurde (FOV: ~10 µm). rechts: Örtlich aufgelöste Spektren an der  
O K-Kante (oben) und den Ga L-Kanten (unten).  
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5.1.2.2.4   Kristallisationsstadium II – nach 10 Minuten bei 480 °C 
 
Abbildung 52 (links) zeigt eine typische PEEM-Aufnahme von einer Oberfläche 
eines Galliumoxidfilms, der für 10 Minuten bei 480 °C getempert worden ist. Man 
kann zwei Bereiche mit einem hohen optischen Kontrast erkennen. Der hellere 
Bereich im Zentrum des Bildes hat eine sphärische Form mit einem Durchmesser 
von ca. 10 µm. Die in dieser Region (blaues Rechteck) aufgenommenen XAS-
Spektren sind in Abbildung 52 (rechts, blaue Kurven) zu sehen. Das Spektrum an 
der O K-Kante zeigt den für β-Ga2O3 charakteristischen Verlauf, insbesondere die 
zwei Absorptionsmaxima bei 537 und 543 eV sind erkennbar. Auch aus örtlich 
aufgelösten Spektren an den Gallium L-Kanten kann aufgrund des Peaks bei  
1125 eV darauf geschlossen werden, dass die hellen Bereiche aus β-Ga2O3 
bestehen. Die örtlich aufgelösten Spektren der dunkler erscheinenden Phase 
(schwarzes Rechteck bzw. schwarze Kurven in Abb. 52) zeigen sowohl an der  
O K- als auch an den Ga L-Kanten die für die as prepared Phase charakteristischen 
Merkmale. Weiterhin lassen sich in den Bildern einige schwächere Kontraste (z.B. 
im Zentrum des Keims) erkennen, die vermutlich topographischer Natur sind. 
Auffällig an diesen ist, dass sie bei allen untersuchten Probenbereichen stets in 
den Zentren der beobachteten Keime auftreten. Möglicherweise dienen diese 
topographischen Inhomogenitäten als Nukleationszentren und liegen deshalb 
immer im Keimzentrum. 
Man kann also aus den PEEM-Analysen schließen, dass durch die Tempera-
turbehandlung eine zweiphasige Probe entstanden ist. Zum einen liegt weiterhin 
die as prepared Phase vor und zum anderen haben sich in dieser Phase Keime aus 
β-Ga2O3 gebildet. Die PEEM-Aufnahme in Abbildung 52 erweckt den Eindruck, 
zwei Keime mit nahe beieinander liegenden Nukleationszentren sind unabhängig 
voneinander entstanden und schließlich zusammengewachsen.   
Die Ergebnisse der PEEM-Messungen bestätigen das Bild von β-Ga2O3-
Keimen in einer amorphen Matrix, bestehend aus der as prepared GaO1,0-Phase. 
Das von Nagarajan et al. [NAG08] aufgestellte Modell umfasst jedoch eine dritte 
galliumreiche Phase, die jeden β-Ga2O3-Keim umgeben sollte (siehe Kap. 3.2.1 und 
Abb. 7, links). Diese dritte Phase mit Galliumüberschuss war bei den PEEM-
Messungen nicht identifizierbar. 
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Abbildung 52: links: PEEM-Aufnahmen eines Galliumoxidfilms, der 10 min bei 
480 °C behandelt worden ist (FOV: ~30 µm). rechts: Örtlich aufgelöste Spektren an 
der O K-Kante (oben) und den Ga L-Kanten (unten).  
 
Wie in Kapitel 5.1.2.2.3 beschrieben worden ist, konnte bei in situ PEEM-
Messungen zwar die β-Ga2O3-Keimbildung, nicht jedoch weiteres Keimwachstum 
beobachtet werden. Aus diesem Grund wurde die gerade untersuchte Probe ein 
zweites Mal einer Temperaturbehandlung ausgesetzt und dabei in situ mittels 
PEEM untersucht. Abbildung 53 (links) zeigt einen Ausschnitt der Probe nach der 
1. Temperaturbehandlung, also im gleichen Zustand wie in Abbildung 52. Erneut 
erkennt man die sphärischen Keime in der as prepared Matrix. Heizt man die Probe 
nun ein 2. Mal auf (~350 °C), so werden Veränderungen in den PEEM-Aufnahmen 
sichtbar. In Abbildung 53 (rechts) erkennt man dies daran, dass sich in der as 
prepared Phase kleine weiße Punkte gebildet haben, die als β-Ga2O3 identifiziert 
werden konnten. Durch weiteres Tempern konnte jedoch weder das Wachstum 
dieser neu gebildeteten Keime, noch ein Wachstum der bereits vorhandenen 
(großen) Keime festgestellt werden.  
Dieser experimentelle Befund legt eine höhere Aktivierungsenergie für den 
Keimwachstumsprozess als für die Nukleation nahe. Während die 1. Temperatur-
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behandlung bei einer relativ hohen Temperatur von 480 °C stattfand und somit 
beide Prozesse ablaufen konnten, wurden bei den in situ Untersuchungen nur 
Temperaturen von ca. 350 °C erreicht. Diese Temperatur ist offenbar zu gering, 
um Keimwachstum in ausreichender Geschwindigkeit zu erreichen. Stattdessen 
bilden sich immer mehr neue Keime. 
 
  
Abbildung 53: PEEM-Aufnahme der Oberfläche des für 10 min bei 480 °C 
temperaturbehandelten Galliumoxidfilms vor (links) und nach (rechts) einer 
zweiten Temperaturbehandlung bei ~ 350 °C (FOV: ~100 µm).   
 
Die gleiche Probe (und zwar im Zustand nach der 1. Temperaturbehandlung) 
wurde ebenfalls mittels TEM untersucht. Die TEM-HAADF-Aufnahme in 
Abbildung 54 zeigt die Umwandlung von großen Teilen der as prepared Matrix 
unter starker Rissbildung. Zum einen kann man einen sphärischen Bereich mit 
einem Durchmesser von ca. 5 µm rechts oben in der Abbildung erkennen und zum 
anderen fand eine Umwandlung der Bereiche in Substratnähe statt. Die starke 
Rissbildung in den beiden umgewandelten Regionen lässt vermuten, dass die neu 
gebildeten Phasen ein kleineres molares Volumen als die as prepared Phase haben 
und die Rissentstehung somit eine Folge von inneren Spannungen ist. 
Die Beobachtung, dass die Umwandlung in zwei räumlich getrennten  
Regionen abläuft und die Form der entstandenen Produktbereiche in beiden 
Regionen stark verschieden ist, lässt zwei unterschiedliche Keimbildungsmecha-
nismen annehmen. Der sphärische Keim wird vermutlich durch homogene 
Nukleation im Bulk entstanden sein, während sich der substratnahe Bereich durch 
heterogene Nukleation an der Substrat-Film-Grenzfläche gebildet hat. Vergleicht 
man die bei 480 °C getemperte Dünnschicht (Abbildung 54) mit der bei 400 °C 
getemperten (Abbildung 50, oben), so scheint die Nukleation in beiden Proben 
anders abzulaufen. Bei der bei 400 °C behandelten Probe kann keine Nukleation 
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von der Substrat-Film-Grenzfläche beobachtet werden und die Nukleationsrate im 
Bulk scheint aufgrund der vielen kleinen Keime höher zu sein. Im Gegensatz dazu 
ist bei der bei 480 °C getemperten Probe lediglich ein einziger durch homogene 
Nukleation entstandener Keim zu erkennen. 
 
1 µm
 
Abbildung 54: TEM-HAADF-Bild einer Dünnschicht, die für 10 Minuten  
bei 480 °C temperaturbehandelt worden ist.  
 
Schaut man genauer in die umgewandelten Regionen hinein, so kann man sowohl 
in dem sphärischen Keim (Abb. 55, links) als auch in dem substratnahen Keim 
(Abb. 55, rechts) neben zahlreichen Rissen zwei Bereiche mit einem hohen 
optischen Kontrast erkennen. Da beide TEM-Aufnahmen im HAADF-Modus 
gemacht wurden, resultieren diese Kontraste aus unterschiedlichen chemischen 
Zusammensetzungen der verschiedenen Bildbereiche. Es liegen also in den 
Keimregionen zwei Phasen mit einer unterschiedlichen Phasenzusammensetzung 
vor. Vor allem in der rechten Abbildung wird deutlich, dass die dunkel erschei-
nende Phase kleine Körner mit einer mittleren Größe von 200 – 300 nm bildet, 
während die helle Phase die erste matrixartig umgibt, so dass sie sich über einen 
großen räumlichen Bereich erstreckt. Im Weiteren wird aus Gründen der 
Verständlichkeit folgende Bezeichnung für die auftretenden Phasen verwendet: 
Die nicht umgewandelte as prepared Phase wird als Phase A, die hellere, 
matrixartige Phase als Phase B und die dunklere, eingebettete Phase als  
Phase C bezeichnet.  
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Abbildung 55: Vergrößerungen zweier Bereiche aus Abbildung 54:  
links: Region mit dem sphärischen Keim.  
rechts: transformierte Region in Substratnähe.  
 
Die EDX-Analyse (Abb. 56, rechts) der verschiedenen Phasen brachte folgende 
Ergebnisse: Während Phase B einen sehr kleinen Sauerstoffgehalt besitzt (< 5 at%), 
so hat Phase C einen höheren Sauerstoffgehalt verglichen mit der as prepared 
Phase. Während des Temperns in Argonatmosphäre scheint also ein Sauerstoff-
austausch zwischen den Phasen stattgefunden zu haben. Das in der EDX-Analyse 
detektierte Kohlenstoffsignal stammt von der Beschichtung der Lamelle mit 
Kohlenstoff (siehe Kapitel 4.5.2) 
In Abbildung 56 (links) ist eine TEM-HR-Aufnahme von einer Grenzfläche 
zwischen Phase B und C zu sehen. Aus den deutlich erkennbaren Reihen in der 
unteren Bildregion kann auf die kristalline Struktur von Phase C geschlossen 
werden. Zusammen mit den Daten der Röntgendiffraktometrie (Abb. 45, rechts) 
wird deutlich, dass es sich bei dieser Phase um β-Ga2O3 handelt. Im Gegensatz 
dazu ist in Phase B (oberer Bildbereich) keine Ordnung erkennbar, was den 
amorphen oder flüssigen Zustand dieser Phase belegt.  
 
Phase O/Ga-Verhältnis Struktur Bezeichnung 
Phase A 0,91  ±  0,06 amorph as prepared 
Phase B 0,02  ±  0,01 amorph Ga-reich 
Phase C 1,44  ±  0,08 kristallin β-Ga2O3 
 
Tabelle 3: Überblick über die Struktur und Stöchiometrie der  
auftretenden Phasen aus Abbildung 54 und 55. 
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Beim Tempern entstehen aus der as prepared Phase also zwei Produktphasen. Die 
eine ließ sich als stöchiometrisches β-Ga2O3 identifizieren und die andere ist 
amorph und hat ein sehr großes Sauerstoffdefizit (siehe auch Tabelle 3). 
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Abbildung 56: links: TEM-HR-Aufnahme von der Grenzfläche zwischen  
der galliumreichen Phase (Phase B) und der β-Ga2O3-Phase (Phase C).  
rechts: Ergebnisse einer EDX-Punktanalyse in den beiden Phasen.  
 
Weitere EDX- und TEM-HR-Messungen bestätigten diese chemischen und 
strukturellen Befunde in allen untersuchten Bereichen der Probe. In Abbildung 57 
sind diese Ergebnisse an einer weiteren Stelle detailliert gezeigt. Die TEM-
HAADF-Aufnahme (links oben) zeigt einen Randbereich des sphärischen Keims 
aus Abbildung 54. Im linken Bereich der Abbildung ist die as prepared Phase, im 
mittleren Bereich Phase B und im rechten Bereich Phase C (sowie einige Risse) zu 
sehen. Die Ergebnisse eines EDX-Linescans entlang der roten Linie sind in 
Abbildung 57 (links unten) gezeigt und bestätigen die gefundenen Verhältnisse 
bezüglich der chemischen Zusammensetzung. Während die as prepared Phase und 
Phase C sich nur geringfügig durch eine etwas höhere Sauerstoffkonzentration in 
Phase C unterscheiden, ist in Phase B der Sauerstoffanteil drastisch erniedrigt und 
der Galliumanteil entsprechend erhöht. In Abbildung 57 (rechts unten) sind die 
EDX-Ergebnisse erneut dargestellt, wobei das O/Ga-Verhältnis gegen die 
räumliche Position aufgetragen ist. Dabei wurde das O/Ga-Verhältnis der Phase C 
auf den Wert von β-Ga2O3 (rote Linie) normiert. Das O/Ga-Verhältnis in der Phase 
B ist sehr klein und beträgt in Phase A (as prepared) ungefähr 1,1, was mit der 
ermittelten Stöchiometrie aus den ESMA-Analysen (siehe Kapitel 5.1.1.2) in etwa 
übereinstimmt. In einer TEM-HR-Aufnahme (Abbildung 57, rechts oben) 
desselben Bereichs können alle drei Phasen identifiziert werden. Die Grenzfläche 
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zwischen der kristallinen Phase C (β-Ga2O3) und Phase B ist dabei scharf definiert, 
während der Übergang von Phase A und B scheinbar kontinuierlich verläuft. 
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Abbildung 57: links oben: TEM-HAADF-Aufnahme am Rand eines Keimes.  
rechts oben: TEM-HR-Bild aufgenommen an derselben Grenzfläche. 
links unten: Ergebnisse eines EDX-Linescans entlang des roten Pfeils. 
rechts unten: Auf β-Ga2O3 normierte EDX-Zusammensetzung.  
 
Vergleicht man die Aufnahmen der TEM- und PEEM-Untersuchungen miteinan-
der, so fällt auf, dass mittels TEM zwei Produktphasen (β-Ga2O3- und gallium-
reiche Phase) identifiziert werden können, während mittels PEEM nur die  
β-Ga2O3-Phase beobachtbar ist. Dies resultiert aus der höheren räumlichen 
Auflösung der Transmissionselektronenmikroskopie. So kann man mittels TEM 
die genaue Keimstruktur – mit den darin vorkommenden Phasen – sichtbar 
machen, während die Keime bei der Photoemissionselektronenmikroskopie nur in 
Form eines Bereichs mit einheitlichem Kontrast erkennbar sind. Dieser Bereich 
resultiert aus einer Überlagerung der β-Ga2O3- und der galliumreichen Phase. 
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5.1.2.2.5   Kristallisationsstadium III – nach 20 Minuten bei 480 °C 
 
Eine PEEM-Aufnahme einer Dünnschicht, die 20 Minuten lang bei 480 °C 
temperaturbehandelt wurde, ist in Abbildung 58 (links) gezeigt. Hier erkennt man 
auf der Filmoberfläche viele fleckenartige Bereiche, die jedoch verglichen mit den 
Bildern aus Abbildung 52 einen relativ geringen Kontrast besitzen. Die Unter-
suchung der verschiedenen Bereiche mittels ortsaufgelöster XAS ergab keine 
Unterschiede in den lokalen Spektren. Es wurden nur Spektren erhalten, die auf 
die Existenz der β-Ga2O3-Phase hindeuten. Es scheint also, dass sich diese Probe 
bereits vollständig zu den Produktphasen umgewandelt hat. Die optischen 
Kontraste in dem PEEM-Bild könnten aufgrund von unregelmäßig gewachsenen 
Keimen zustande kommen.   
Ein im TEY-Modus aufgenommenes XAS-Spektrum an den Ga L-Kanten der 
Probe ist in Abbildung 58 (rechts, blaue Kurve) zu sehen. Weiterhin sind die TEY-
Spektren der für 10 min behandelten Probe (rote Kurve, siehe auch Kap. 5.1.2.2.4) 
und vom β-Ga2O3-Standard (schwarze Kurve) gezeigt. Während der Verlauf des 
Spektrums der für 10 Minuten getemperten Probe noch weitestgehend dem des  
as prepared Zustandes entspricht, so ist das Spektrum der für 20 Minuten 
getemperten Probe nahezu identisch mit dem von β-Ga2O3. Dies bestätigt den 
vollständigen Ablauf der Kristallisationsreaktion.  
 
 
1110 1120 1130 1140 1150 1160
0
1
2
3
4
5
A
b
so
rp
tio
n
 n
o
rm
ie
rt
Energie  [eV]
 β-Ga
2
O
3
 GaO
1,0
 (10 min getemp.)
2
 GaO
1,0
 (20 min getemp.)
 
Abbildung 58: links: PEEM-Aufnahme eines Galliumoxidfilms,  
der 20 min bei 480 °C behandelt worden ist (links, FOV: ~50 µm).  
rechts: TEY-Spektren an den Ga L-Kanten von verschieden lange  
nachbehandelten Proben und der β-Ga2O3-Referenzprobe. 
 
Unter Berücksichtigung der TEM-Ergebnisse aus Kapitel 5.1.2.2.4, die die 
Entstehung von zwei Produktphasen (nämlich β-Ga2O3 und eine Ga-reiche Phase) 
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beim Tempern belegen, ist es jedoch unverständlich, warum das Probenspektrum 
(blaue Kurve) so sehr dem Spektrum der β-Ga2O3-Referenz (schwarze Kurve) 
ähnelt. Eigentlich würde man erwarten, dass die Schicht nach vollständig 
abgelaufener Reaktion aus einer β-Ga2O3 und einer Ga-reichen Phase besteht und 
dass sich das Spektrum daher aus einer Überlagerung von beiden Phasen ergibt. 
Der nahezu identische Verlauf der Spektren in Abbildung 58 könnte auf eine 
Reoxidation der Ga-reichen Phase mit anschließender Kristallisation hindeuten. 
 
Die TEM-Untersuchungen an dieser Probe lassen auf ähnliche Verhältnisse 
schließen. In der TEM-HAADF-Aufnahme in Abbildung 59 ist eine Schicht zu 
sehen, bei der sich der gesamte Bulkbereich unter starker Rissbildung umge-
wandelt hat. Obwohl eine genaue Rekonstruktion der mikroskopischen Prozesse 
während des Temperns nicht möglich ist, wird auch hier aufgrund der gleichen 
Nachbehandlungstemperatur (480 °C) davon ausgegangen, dass die Umwandlung 
der as prepared Phase in die Produktphasen mit homogener Keimbildung im Bulk 
und mit heterogener Keimbildung an der Substrat-Film-Grenzfläche begann.  
 
2 µm
 
Abbildung 59: TEM-HAADF-Aufnahme einer Probe, die für 20 Minuten  
bei 480 °C nachbehandelt worden ist.  
 
Es können einige Bereiche (rote Markierung) identifiziert werden, in deren 
Zentrum die Nukleation stattgefunden zu haben scheint. Die sphärische Form 
dieser Bereiche könnte ein Resultat eines gleichmäßig ablaufenden dreidimen-
sionalen Keimwachstums sein.  
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Auch in dieser Probe können über den gesamten Bulkbereich viele Risse sowie die 
oben beschriebenen Phasen – mit den gleichen chemischen Zusammensetzungen 
und Strukturen – gefunden werden. So verdeutlicht Abbildung 60 die Befunde zur 
Stöchiometrie der Phasen. Die Bereiche mit der helleren Farbe (Punkt 2) 
entsprechen Phase B. Diese besitzt erneut einen sehr kleinen Sauerstoffgehalt. Die 
mittelhellen Bereiche (Punkt 3) sind stöchiometrisches β-Ga2O3. Außerdem 
existiert ein Bereich mit einer relativ dunklen Farbgebung (Punkt 1). Diese Phase 
kann als ein Rest der as prepared Matrix identifiziert werden. Eine Analyse der 
Phasen mittels HR-TEM (nicht gezeigt) bestätigte die strukturellen Befunde aus 
Kapitel 5.1.2.2.4. 
 
200 nm
1
2
3
 
0
100
200
300
OC
C
o
u
n
ts
Energie
 Phase A  (Punkt 1)
 Phase B  (Punkt 2)
 Phase C  (Punkt 3)
Ga
 
Abbildung 60: TEM-HAADF-Aufnahme (links) und EDX-Punktanalyse (rechts)  
in den drei auftretenden Phasen. Es können die as prepared (Phase A), die 
galliumreiche (Phase B) und die β-Ga2O3-Phase (Phase C) identifiziert werden.  
 
5.1.2.2.6   Kristallisationsstadium IV – nach 30 Minuten bei 480 °C 
 
Abschließend sei noch eine Probe diskutiert, die für 30 Minuten bei 480 °C 
nachbehandelt wurde. Das TEM-HAADF-Bild in Abbildung 61 zeigt die 
vollständige Umwandlung der as prepared Phase zu den zwei Produktphasen. 
Erneut erkennt man kleine Körner der Phase C, die von der Phase B matrixartig 
umgeben werden. Alle EDX- und TEM-HR-Analysen bestätigten die in den 
vorherigen Kapiteln gemachten Befunde hinsichtlich der Struktur und Stöchio-
metrie der auftretenden Phasen.  
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Abbildung 61: TEM-HAADF-Bild einer Galliumoxiddünnschicht,  
die für 30 min bei 480 °C nachbehandelt worden ist.  
 
In Abbildung 62 (links) ist ein TEM-BF-Bild gezeigt, das in Oberflächennähe 
aufgenommen wurde. Links im Bild erkennt man einen Riss und ansonsten einen 
relativ homogen erscheinenden Bulk. Betrachtet man jedoch die TEM-EF-
Aufnahme an der Sauerstoff K-Kante (Abb. 62, rechts), so erkennt man anhand des 
optischen Kontrasts erneut die stark unterschiedliche chemische Zusammen-
setzung von Phase B und C.  
PEEM-Untersuchungen wurden an dieser Probe nicht durchgeführt. 
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Abbildung 62: TEM-BF-Bild (links) und TEM-EF-Aufnahme  
an der O K-Kante (rechts) einer nachbehandelten Galliumoxidschicht.  
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5.1.2.2.7   Diskussion 
 
Die experimentellen Ergebnisse der TEM- und PEEM-Untersuchungen lassen 
schließen, dass während der Temperaturbehandlung der amorphen und nicht-
stöchiometrischen Galliumoxiddünnschichten aus der as prepared Phase zwei 
Produktphasen entstehen. Diese sind stöchiometrisches β-Ga2O3, das sich in Form 
von kleinen ca. 250 nm großen Körnern bildet und eine stark sauerstoffverarmte 
amorphe Phase, die ein über einen großen Bereich verbundenes Netzwerk bildet. 
Wenn man die Abbildungen 54, 59 und 61 betrachtet, so muss man eine sehr 
komplexe innere Struktur der Keime feststellen und es besteht die Frage, warum 
dies so ist. Im Folgenden wird versucht, Antworten auf diese sowie einige andere 
Fragen zu finden, indem der Mechanismus des Keimwachstums diskutiert wird. 
Von den experimentellen Ergebnissen her ist es schwierig, den gesamten 
Wachstumsmechanismus zu bestimmen, aber es können einige mechanistische 
Abläufe prognostiziert werden, die letztendlich die komplizierte Struktur der 
Keime erklären können.  
 
Warum kann ein Isolator-Metall-Übergang beobachtet werden? 
Wie mittels XRD, PEEM und TEM gezeigt werden konnte, kristallisiert während 
des Temperns der Filme aus der as prepared Matrix β-Ga2O3 aus. Aufgrund der 
hohen Sauerstoffdefizienz der as prepared Phase (GaO1,0) ist für weiteres Keim-
wachstum ein chemischer Transport von Sauerstoff und/oder Gallium nötig. Aus 
der direkten Umgebung eines Keims muss Sauerstoff zum und/oder Gallium weg 
vom Keim diffundieren. Aufgrund dieser Transportprozesse entsteht um den  
β-Ga2O3-Keim eine Phase mit einem noch größeren Sauerstoffunterschuss bzw. 
Galliumüberschuss. Diese Änderung des Sauerstoff/Gallium-Verhältnisses wird 
begleitet von Änderungen der elektronischen Struktur, wie Nagarajan et al. 
[NAG08] zeigen konnten. Neue Punktdefekte (O-Leerstellen und/oder  
Ga-Interstitials) entstehen und erzeugen neue elektronische Donatorzustände in 
der Bandlücke, wodurch die elektrische Leitfähigkeit dieser Phase erhöht wird. 
Somit bestehen die Keime aus einem elektrisch isolierenden β-Ga2O3-Kern und 
einer hochgradig sauerstoffdefizienten und elektrisch leitenden Schale (siehe auch 
Abb. 7, links). Im Endstadium der Kristallisation, wenn die einzelnen Keime 
zusammenwachsen, bildet die sauerstoffdefiziente Phase ein sich über den 
141                                                                                              5 Ergebnisse und Diskussion 
 
gesamten Bulk erstreckendes (perkulierendes) Netzwerk, so dass ein Isolator-
Metall-Übergang auf makroskopischer Ebene beobachtet werden kann.  
 
Warum ist die innere Keimstruktur so komplex? 
Betrachtet man die TEM-Aufnahmen in Kapitel 5.1.2.2.3 bis 5.1.2.2.6, so muss man 
feststellen, dass keine Keime mit der gerade beschriebenen Core-Shell-Struktur 
gefunden werden können. Tatsächlich findet man eine weitaus kompliziertere 
räumliche Anordnung der verschiedenen Phasen in den Keimen, die durch das in 
Abbildung 63 (links) dargestellte Modell treffend beschrieben wird. Dabei treten 
kleine β-Ga2O3-Körner in einer räumlich weit ausgedehnten galliumreichen Phase 
auf, wobei die relativ einheitliche β-Ga2O3-Korngröße auffällig ist. Es scheint eine 
maximale Korngröße, die nicht überschritten wird, zu existieren. Diese kann 
anhand der während der Kristallisation stattfindenden Diffusionsprozesse erklärt 
werden.  
Nach der Nukleation eines β-Ga2O3-Keims ist für weiteres Keimwachstum der 
Transport von Sauerstoff zum und/oder von Gallium weg vom Keim nötig. Da der 
Keim komplett von der galliumreichen Phase umgeben ist, müssen die Diffu-
sionsprozesse in dieser Phase ablaufen. Man kann also ein Modell annehmen, bei 
dem zwei Partialreaktionen an zwei räumlich getrennten Grenzflächen stattfinden 
(siehe Abb. 63, rechts). Die eine Grenzfläche ist dabei die zwischen der as prepared 
Phase und der galliumreichen Phase (Grenzfläche 1) und die andere die zwischen 
der galliumreichen Phase und β-Ga2O3 (Grenzfläche 2). 
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Abbildung 63: links: Modell eines Keims mit den auftretenden Phasen und ihrer 
räumlichen Anordnung. rechts: Schematische Darstellung der möglichen 
Diffusionsprozesse während des Keimwachstums. 
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Während des Fortschreitens der Reaktion wachsen nicht nur die β-Ga2O3-Körner, 
sondern auch die Dicke der galliumreichen Phase wird immer größer und somit 
die Distanz für die Diffusion von O und/oder Ga immer länger. Nimmt man ein 
Modell an, bei dem das Keimwachstum diffusionskontrolliert abläuft, so wird der 
räumliche Gradient im chemischen Potential und somit die Diffusionsgeschwin-
digkeit mit zunehmender Dicke dieser Phase immer kleiner (parabolisches 
Wachstum). Erreicht der β-Ga2O3-Keim die oben angesprochene maximale 
Keimgröße, so läuft die Diffusion – aufgrund der großen Schichtdicke der 
galliumreichen Phase – so langsam ab, dass die Nukleation von neuen β-Ga2O3-
Keimen an der Grenzfläche 1 statistisch bevorzugt wird. Die so entstandenen 
neuen β-Ga2O3-Keime wachsen nun, bis auch sie die maximale Korngröße erreicht 
haben und sich daraufhin weitere neue Keime bilden.  
Dieses Modell beschreibt einen Mechanismus, bei dem sich zu Beginn durch 
homogene Nukleation im Bulk Keime bilden. Haben diese die maximale 
Korngröße erreicht, so bilden sich durch Sekundär-Nukleation an der Grenzfläche 
zwischen der as prepared und der galliumreichen Phase neue Keime, die wiederum 
bis zur maximalen Korngröße wachsen. 
Dieses Keimwachstumsmodell würde die in den TEM-Bildern gefundene und 
in Abbildung 63 (links) schematisch dargestellte innere Keimstruktur mit ihrer 
maximalen β-Ga2O3-Korngröße gut erklären. An dieser Stelle kann jedoch keine 
endgültige Aussage darüber gemacht werden, ob die Kristallisationsreaktion 
tatsächlich über diesen Mechanismus abläuft. Um die Frage endgültig beantwor-
ten zu können, ist es notwendig weitere Informationen über die Konzentrations-
profile von Sauerstoff und Gallium in der galliumreichen Phase zu sammeln. 
Außerdem könnte eine in situ TEM-Analyse während der Kristallisation sehr 
hilfreich für das Verständnis des Mechanismus sein. 
 
Was ist die galliumreiche Phase? 
Zum einen laufen die Diffusionsprozesse während der Kristallisation in der 
galliumreichen Phase ab und zum anderen ist der Leitfähigkeitssprung, der auf 
makroskopischer Ebene beobachtet werden kann, auf der mikroskopischen Ebene 
auf die hohe elektrische Leitfähigkeit der galliumreichen Phase zurückzuführen. 
Daher spielt diese Phase eine zentrale Rolle für den Isolator-Metall-Übergang und 
die entscheidende Frage lautet: Was ist die galliumreiche Phase?  
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Die experimentellen Ergebnisse zeigen, dass diese Phase amorph ist, eine hohe 
elektrische Leitfähigkeit und einen sehr kleinen Sauerstoffgehalt besitzt. Obwohl 
eine genaue Quantifizierung der Stöchiometrie mittels EDX nicht möglich ist, 
konnte der maximale Sauerstoffgehalt in der galliumreichen Phase auf 5 at% 
bestimmt werden. Dies macht zwei Fälle denkbar.  
Zum einem könnte die galliumreiche Phase ein amorphes Galliumsuboxid mit 
einer chemischen Zusammensetzung von GaOx (mit x < 0.05) sein. Die hohe 
elektrische Leitfähigkeit könnte (wie von Nagarajan et al. angenommen [NAG08]) 
aufgrund einer erhöhten Anzahl von neu gebildeten Defektzuständen in der 
Bandlücke zustande kommen. In der Literatur gibt es bisher keine Hinweise für 
die Existenz solcher Galliumsuboxide.  
Wahrscheinlicher ist es, dass es sich bei der galliumreichen Phase um  
Galliummetall handelt. Dadurch würde sich die hohe elektrische Leitfähigkeit 
sofort erklären. Das Vorliegen von Galliummetall in mittels PLD hergestellten 
sauerstoffdefizienten Galliumoxidschichten wurde bereits von Petitmangin et al. 
beschrieben [PET11]. In dieser Galliumphase müsste ein bestimmter Anteil an 
Sauerstoff gelöst sein, da für das Wachstum der β-Ga2O3-Keime Sauerstoff durch 
diese Phase transportiert werden muss. Aus der Literatur ist bekannt, dass 
Gallium eine geringe aber nicht vernachlässigbare Löslichkeit für Sauerstoff in der 
Größenordnung von 10-3 at% bei 500 °C besitzt [GME01]. Somit wäre der 
Sauerstoffgehalt deutlich unterhalb der maximal angenommenen 5 at%. Weiterhin 
könnte dieser Fall die in den TEM-Abbildungen erkennbaren Risse in ein neues 
Licht setzen. Diese könnten folgendermaßen entstanden sein: Galliummetall 
(Smp.: 30 °C bei 1 bar), das sich anfänglich in den Rissen befand, wird durch das 
Schneiden der Lamellen mittels FIB erwärmt. Da der FIB-Prozess im Hochvakuum 
stattfindet und sich der Schmelzpunkt von Metallen durch nm-große Dimensio-
nen senken lässt [SCH03], verflüssigt sich das Gallium und läuft aus den Lamellen 
heraus, so dass eine hochgradig von Rissen durchzogene Lamelle entsteht. Diese 
Art der Rissbildung würde gut zu dem oben beschriebenen Modell eines Ga2O3-
Kerns, der in einer galliumreichen Phase eingebettet ist, passen, da sich die Risse 
an genau den Stellen befinden, an denen man die galliumreiche Phase erwarten 
würde. 
Schaut man sich das Phasendiagramm des Ga-O-Systems an, so existieren in 
diesem bei 1 bar nur die Phasen β-Ga2O3 sowie Ga und O2. Die amorphe und 
nicht-stöchiometrische as prepared Galliumoxidphase mit der Zusammensetzung 
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GaO1,0 ist thermodynamisch metastabil und nur kinetisch stabilisiert. Die in den 
letzten Kapiteln dargestellten Sachverhalte lassen auf eine chemische Disproporti-
onierung während des Isolator-Metall-Übergangs schließen, bei der sich die 
metastabile as prepared Phase in die thermodynamisch stabilen Produktphasen  
β-Ga2O3 und Gallium umwandelt.  
 
Spekulationen über den Reaktionsmechanismus  
Wie in den letzten Abschnitten beschrieben und in Abbildung 63 (rechts) 
schematisch gezeigt, findet während der Kristallisationsreaktion eine Umvertei-
lung von Gallium und/oder Sauerstoff statt. Für die Bildung der Produktphasen 
aus der as prepared GaO1,0-Phase ist also ein Transport dieser Spezies nötig. Dabei 
besteht die Frage, welche Spezies nun mobil sind und welche nicht. Vorweg-
genommen sei gesagt, dass aufgrund der derzeitigen experimentellen Befunde 
keine definitive Aussage darüber gemacht werden kann, ob nun die Sauerstoff-
atome, die Galliumatome oder beide mobil sind. Folgend werden nur einige 
prinzipiell denkbare Fälle spekulativ diskutiert.  
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Abbildung 64: Profile des O/Ga-Verhältnis für die beiden im Text  
diskutierten hypothetischen Keimwachstumsmechanismen mit Gallium (links)  
und Sauerstoff (rechts) als mobiler Spezies. 
 
Sind die Ga-Atome mobil, so könnte der Reaktionsmechanismus folgendermaßen 
aussehen. Für die Bildung von β-Ga2O3 aus der as prepared GaO1,0-Phase muss 
überschüssiges Gallium aus der GaO1,0-Phase entfernt/abtransportiert werden. 
Dieses überschüssige Gallium sammelt sich an der Grenzfläche der β-Ga2O3-
Keime an, so dass direkt um den Keim eine Zone mit einem noch größeren  
Galliumüberschuss als in der GaO1,0-Phase entsteht. Dieses Gallium diffundiert 
aufgrund des Ga-Konzentrationsgradienten in die as prepared Phase hinein. Das 
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Konzentrationsprofil dieses Mechanismus ist in Abbildung 64 (links) gezeigt. Wie 
man erkennen kann, liegt ein kontinuierlicher Übergang des O/Ga-Verhältnisses 
(zwischen GaO1,0 und Ga-reicher Phase) vor. Es findet also Galliumtransport weg 
vom β-Ga2O3-Keim statt. Dabei reichert sich die in Keimnähe befindliche as 
prepared Phase immer mehr mit Gallium an: 
 
 1,0GaO    +   x Ga    →   ,01x1 OGa +  (55) 
 
Die Triebkraft für diese Reaktion ist der Ga-Konzentrationsgradient in der 
Umgebung eines Keimes (siehe Abb. 64, links). 
Für den Fall, dass die O-Atome die mobilen Spezies sind, kann das Keim-
wachstum mit einem Reaktionsmechanismus erklärt werden, bei dem zwei 
Partialreaktionen an zwei räumlich getrennten Grenzflächen stattfinden 
(Grenzfläche 1 und 2 in Abb. 63, rechts). An der Grenzfläche 1 zerfällt GaO1,0 in 
Ga, das die galliumreiche Phase bildet und Sauerstoffionen, die in Richtung der 
Grenzfläche 2 diffundieren (siehe Gl. 56). Gleichzeitig müssen Elektronen in die 
andere Richtung wandern (ambipolare Diffusion) und an der Grenzfläche 2 bildet 
sich dann aus Galliumatomen und Sauerstoffionen β-Ga2O3 (siehe Gl. 57).  
 
Grenzfläche 1: 3 0,1GaO    +   6
-e    →   3 Ga    +   3 2-O  (56) 
 
Grenzfläche 2: 2 Ga    +   3 2-O    →   32OGa    +   6
-e  (57) 
 
Summe: 3 1,0GaO    →   1 Ga    +  1 32OGa  (58) 
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Abbildung 65: links: G-x-Diagramm mit Tangentenkonstruktion für die während 
der Kristallisation auftretenden Phasen. rechts: Schematische Darstellung der 
Gradienten im chemischen Potential von Sauerstoff und Gallium und der daraus 
resultierenden Sauerstoffdiffusion während des Keimwachstums. 
5 Ergebnisse und Diskussion                                                                                              146 
 
Das Konzentrationsprofil für diesen Mechanismus ist in Abbildung 64 (rechts) 
gezeigt. Die Triebkraft für die Sauerstoffdiffusion ist hierbei der Unterschied in 
den chemischen Potentialen von Sauerstoff an den zwei verschiedenen Grenz-
flächen. So ergeben sich die chemischen Potentiale von O und Ga an beiden 
Grenzflächen aus der Tangentenkonstruktion in Abbildung 65 (links). Diese 
verdeutlicht, dass sich die chemischen Potentiale von Sauerstoff µO an den 
Grenzflächen 1 und 2 um den Betrag ∆µO unterscheiden, während das chemische 
Potential von Gallium µGa gleich bleibt. Aufgrund dieses Gradienten im chemi-
schen Sauerstoffpotential findet ein diffusiver Transport von Sauerstoff von der 
GaO1,0-Phase hin zur β-Ga2O3-Phase statt (siehe auch Abb. 65, rechts). 
 
5.2   Galliumnitrid 
 
5.2.1   As prepared Filme 
 
Bei den Filmen, bei denen α-GaN als Targetmaterial verwendet wurde, kamen 
reines Argon (Ar), reiner molekularer Stickstoff (N2) und Stickstoff, bei dem ein 
gewisser Prozentsatz der N2-Moleküle mittels einer Plasmaquelle in N-Atome 
gespalten wurde (N2/N), als Prozessgase zum Einsatz. Die Substrattemperaturen 
betrugen 20, 200, 400 und 600 °C. 
 
5.2.1.1   Aussehen und Topographie 
 
Bei allen verwendeten Prozessgasatmosphären und allen Temperaturen wurden 
Filme mit einer schwarz-grauen Farbe erhalten (Abbildung 66 und 67). Ein 
Einfluss des Prozessgases auf das optische Erscheinungsbild der Schichten war 
dabei nicht feststellbar. Dahingegen beeinflusst die Prozesstemperatur die 
Färbung der Filme leicht. Bei hohen Temperaturen (> 200 °C) wurden schwarze 
und bei niedrigen Temperaturen (≤ 200 °C) dunkelgraue Filme erhalten. Im 
Gegensatz zu den Galliumoxidschichten erscheint die Filmoberfläche bei allen 
hergestellten Galliumnitriddünnschichten matt. Die typischen Schichtdicken 
liegen bei 0,5 bis 1,1 µm (siehe Abb. 68, links). 
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20 °C in Ar     20 °C in N2                20 °C in N2/N
 
Abbildung 66: Fotos (oben) und REM-Aufnahmen (unten, FOV = 70 µm)  
von as prepared Galliumnitridfilmen, hergestellt bei 20 °C  
in verschiedenen Gasatmosphären.  
 
600 °C in Ar   600 °C in N2 600 °C in N2/N
 
Abbildung 67: Fotos (oben) und REM-Aufnahmen (unten, FOV = 70 µm)  
von as prepared Galliumnitridfilmen, hergestellt bei 600 °C  
in verschiedenen Gasatmosphären. 
 
Die REM-Aufnahmen in Abbildung 66 und 67 vermitteln einen Eindruck über die 
Beschaffenheit der Filmoberflächen. Während die in N2 und N2/N abgeschiedenen 
Proben eine über die gesamte gezeigte Oberfläche homogen verteilte Rauhigkeit 
aufweisen, so kann man bei den in Ar hergestellten Schichten Inhomogenitäten 
erkennen, die vermutlich auf Dropletbildung während des PLD-Prozesses 
zurückzuführen sind. In diesem Zusammenhang sei das Problem erwähnt, dass 
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sich während der Synthese der Galliumnitridfilme stets kleine silberfarbene 
Tröpfchen auf der Targetoberfläche bildeten, die sich mittels EDX als Gallium-
metall identifizieren ließen. Der Beschuss der Targetoberfläche mit Laserstrahlung 
bewirkt also nicht nur eine Überführung des Targetmaterials in das Plasma, 
sondern auch eine Zersetzung des Galliumnitrids auf der Targetoberfläche. Dies 
ist nicht verwunderlich, da bereits aus der Literatur [MAD75, KAR84] bekannt ist, 
dass sich GaN bei Temperaturen oberhalb von 900 °C in Gallium und Stickstoff 
zerseten kann. Die großen Oberflächenrauhigkeiten der Schichten lassen sich in 
den Profilogrammen und interferenzmikroskopischen Aufnahmen in Abbildung 
68 erkennen. Die Filme, die bei 600 °C hergestellt wurden, haben eine Oberflä-
chenrauhigkeit von 150 nm (in Ar), 400 nm (in N2) und 400 nm (in N2/N). Durch 
die Variation des Gesamtdruckes und des Target-Substrat-Abstandes über einen 
großen Bereich konnte keine Verbesserung der Oberflächenrauhigkeit erreicht 
werden. 
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Abbildung 68: links: Profilogramme von 3 verschiedenen Galliumnitridschichten. 
rechts: Interferenzmikroskopische Aufnahme einer Galliumnitridschicht,  
die bei 600 °C in Stickstoff hergestellt wurde. 
 
5.2.1.2   Chemische Zusammensetzung, Kristallinität und Struktur 
 
Die Ergebnisse der ESMA-Elementaranalyse der Filme, bei denen α-GaN als PLD-
Target verwendet wurde, sind in Tabelle 4 dargestellt. Diese Analysen haben das 
Vorliegen von großen Sauerstoffverunreinigungen in den Filmen ergeben. Da bei 
den Elementaranalysen auch auf die Anwesenheit von Silizium geprüft worden ist 
und kein Silizium gefunden wurde, kann ausgeschlossen werden, dass das 
detektierte Sauerstoffsignal vom verwendeten Substratmaterial (SiO2) stammt. Die 
einzige Sauerstoffquelle während des PLD-Prozesses sind Sauerstoffverun-
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reinigungen im verwendeten Prozessgas. Während des Schichtwachstums 
scheinen geringste Sauerstoffmengen aus der Atmosphäre in die Schicht eingebaut 
zu werden, so dass trotz der hohen Reinheit der verwendeten Gase (siehe  
Kapitel 4.1.1) keine reinen Galliumnitridschichten erhalten werden. Von dieser 
Erscheinung ist bereits in der Literatur berichtet worden. So wurden bei der 
Abscheidung von GaN-Dünnschichten in scheinbar sauerstofffreien Atmosphären 
trotzdem teils große Sauerstoffanteile in den Proben gefunden [OIL01, TRA03, 
TRA05]. Zurückzuführen ist dieser Effekt auf die hohe thermodynamische 
Stabilität der Ga-O-Bindung (∆Hf0 = –545 kJ/mol) im Vergleich zur Ga-N-Bindung 
(∆Hf0 = –110 kJ/mol) [TRA03]. Dadurch werden schon kleinste Sauerstoffmengen 
im Prozessgas mit in die aufwachsenden Schichten eingebaut. 
Unklar ist jedoch, ob sich Sauerstoff und Stickstoff in einer Phase befinden 
und somit ein Galliumoxidnitrid vorliegt oder ob es sich um eine zweiphasige 
Probe mit einer Galliumnitrid- und einer Galliumoxidphase handelt. Im 
Anionenuntergitter der kristallinen α-GaN-Phase können bereits bis zu 30 at% 
Sauerstoff gelöst werden [PAN92, ROE09]. Des Weiteren besitzen amorphe 
Phasen oft eine noch größere Phasenbreite [GRI02, BEN04] als die entsprechende 
kristalline Phase. Daher ist es durchaus denkbar, dass Sauerstoff und Stickstoff in 
den amorphen Proben in der gleichen Phase vorliegen. Weitere Indizien, die für 
die Einphasigkeit der Proben sprechen, werden in Kapitel 5.2.2 diskutiert. Bei 
allen folgenden Diskussionen wird von einem einphasigen Galliumoxidnitrid 
ausgegangen. 
In einigen Arbeiten konnte bereits an orientierten GaN-Filmen gezeigt  
werden, dass der eingebaute Sauerstoff die Stickstoffatome substituiert. So bilden 
sich bevorzugt verzerrte GaN3O-Tetraeder [TRA03, TRA05]. Die Bildung der 
Sauerstoffdefekte ON● wurde ausgiebig untersucht und die bevorzugte Entstehung 
von Galliumleerstellen VGa’’’ benachbart zu den Sauerstoffdefekten nachgewiesen, 
so dass sich VGa-ON-Komplexe bilden [ELS98, OIL01].  
Schaut man sich die auf Gallium normierten Zusammensetzungen an (siehe 
Tabelle 4, rechte Spalte), so stellt man fest, dass die in Stickstoff (sowohl mit als 
auch ohne Atomquelle) bei 600 °C abgeschiedenen Schichten ungefähr gleich viel 
Stickstoff wie Sauerstoff enthalten, während die bei 20 °C hergestellten Filme 
einen deutlich größeren Stickstoffanteil besitzen. Die Stöchiometrie der in Argon 
synthetisierten Proben zeigt keine so große Temperaturabhängigkeit. Vergleicht 
man in Argon und in Stickstoff hergestellte Filme, so fällt vor allem der höhere 
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Stickstoffgehalt in den letzteren auf, da hier die Stickstoffaktivität während der 
Synthese größer war.  
 
Parameter at% Ga at% N at% O Formel 
N2/N,    20 °C 47,6 32,9 19,5 GaN0,69O0,41 
N2/N,  600 °C 45,6 26,8 27,6 GaN0,59O0,61 
N2,    20 °C 50,0 34,2 15,7 GaN0,68O0,32 
N2,  600 °C 49,4 22,9 27,6 GaN0,46O0,56 
Ar,    20 °C 54,5 17,5 28,0 GaN0,32O0,51 
Ar,  600 °C 50,8 20,3 28,9 GaN0,40O0,57 
 
Tabelle 4: Mittels ESMA bestimmte chemische Zusammensetzungen  
von Galliumnitriddünnschichten, die unter verschiedenen Gasatmosphären  
und Substrattemperaturen hergestellt wurden. 
 
Andere Zusammenhänge hinsichtlich der chemischen Zusammensetzung werden 
offensichtlich, wenn man das Anionen/Kationen-Verhältnis betrachtet (siehe  
Tab. 5). Dieses kann gezielt mit dem verwendeten Prozessgas beeinflusst werden. 
So nimmt der Galliumgehalt mit steigender Aktivität von atomarem Stickstoff 
während des Beschichtungsprozesses kontinuierlich ab. Nimmt man für die 
Oxidationsstufen von Sauerstoff –2 und von Stickstoff –3 an, ergibt sich aus der 
Stöchiometrie der Oxidationszustand von Gallium. Dieser zeigt ebenfalls eine 
klare Abhängigkeit von der Stickstoffaktivität. So erhält man bei hohen Aktivitä-
ten von atomarem Stickstoff (in N2/N) einen Galliumoxidationszustand von ca. +3, 
was dem üblichen Wert für Gallium in ionischen Verbindungen entspricht. Senkt 
man die Stickstoffaktivität ab, lässt sich der Oxidationszustand der Galliumatome 
von +3, über ~+2,6 (unter N2), bis auf ~+2,0 (unter Ar) reduzieren.  
In diesem Zusammenhang wäre es auch interessant, eine XANES-Analyse 
hinsichtlich der exakten Kantenlage durchzuführen, die sensitiv für die Oxida-
tionsstufe des Absorberatoms (Gallium) ist. Da an der Beamline BL8 am DELTA-
Speicherring jedoch nur 3 Detektionskanäle zur Verfügung standen und diese für 
die Detektion der I0-, I1- und Ifluo-Signale (siehe Kapitel 3.4.1.2) genutzt wurden, 
konnte keine Referenz mitgemessen werden, so dass eine Energiekalibrierung der 
Spektren nicht möglich war. 
Anzumerken bleibt, dass die Stöchiometrien von Proben, die unter gleichen 
Herstellungsbedingungen abgeschieden wurden, nicht 100 %ig reproduzierbar 
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waren. So wurden Abweichungen im A-/K+-Verhältnis von ca. 10 at% und 
Abweichungen im O/N-Verhältnis von bis zu 20 at% festgestellt.  
 
Parameter Formel 
(GaNyOz) 
A-/K+-
Verhältnis 
Ox. St. 
Ga** 
N2/N,    20 °C GaN0,69O0,41 1,10 2,89 
N2/N,  600 °C GaN0,59O0,61 1,20 2,99 
N2,    20 °C GaN0,68O0,32 1,00 2,68 
N2,  600 °C GaN0,46O0,56 1,02 2,50 
Ar,    20 °C GaN0,32O0,51 0,83 1,98 
Ar,  600 °C GaN0,40O0,57 0,97 2,34 
 
Tabelle 5: Chemische Zusammensetzung von verschiedenen  
Galliumnitridschichten sowie die daraus ermittelten  
Anionen/Kationen-Verhältnisse und Oxidationsstufen von Gallium  
(unter der Annahme, dass Sauerstoff in der Oxidationsstufe –2  
und Stickstoff in der Oxidationsstufe –3 vorliegt). 
  
Die strukturelle Analyse der Filme mittels XRD zeigte, dass die Schichten auch bei 
hohen Prozesstemperaturen noch zu großen Teilen amorph sind. In Abbildung 69 
(links) sind Diffraktogramme von Schichten gezeigt, die in Stickstoffatmosphäre 
bei Temperaturen zwischen 20 und 600 °C hergestellt worden sind. Während bei 
Temperaturen unterhalb von 600 °C Diffraktogramme erhalten werden, bei denen 
außer dem für amorphe Materialien charakteristischen „Buckel“ (bei ca. 35°) keine 
weiteren Strukturmerkmale erkennbar sind, erkennt man bei 600 °C die Ansätze 
der ersten Bragg-Reflexe. Zwischen einem 2θ-Wert von 32 und 37° bilden sich – an 
den Positionen der 100-, 002- und 101-Reflexe von α-GaN – erste Strukturen aus 
dem Diffraktogramm heraus. Von scharf definierten Reflexen kann aber keine 
Rede sein. Die Diffraktogramme der Temperaturreihen in anderen Prozessgasen 
zeigen ähnliches Verhalten. Auch dort sind die Proben unterhalb von 600 °C 
vollständig amorph und bei 600 °C findet man in den Diffraktogrammen erste 
Hinweise auf die kristalline α-GaN-Phase. In Abbildung 69 (rechts) ist dies 
verdeutlicht an Proben, die bei 600 °C in verschiedenen Gasatmosphären 
hergestellt worden sind.  
Die Beobachtung, dass auch bei hohen Synthesetemperaturen teils amorphe 
Schichten entstehen, wurde bereits von Tran et al. gemacht [TRA03, TRA05]. So 
wurden mittels CVD in einem Temperaturbereich zwischen 400 und 600 °C teils 
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amorphe GaN-Proben erhalten. Dabei zeigte die Kristallinität der Schichten eine 
Abhängigkeit vom Sauerstoffgehalt. Während Proben, die einen Sauerstoffanteil 
von 10 und 24 at% besaßen, zumindest teilkristallin waren, so besaßen die 
Schichten mit höherem Sauerstoffanteil eine vollständig amorphe Struktur.   
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Abbildung 69: Röntgendiffraktogramme von Galliumnitridschichten, die bei 
unterschiedlichen Substrattemperaturen in Stickstoff (links) und bei 600 °C in 
unterschiedlichen Prozessgasen hergestellt worden sind (rechts).  
 
5.2.1.3   Galliumoxide und Galliumoxidnitride 
 
Betrachtet man die Ergebnisse der Elementaranalysen an den Galliumoxid- (siehe 
Kap. 5.1.1.2) und Galliumnitrid- bzw. Galliumoxidnitridschichten (siehe Kap. 
5.2.1.2), so konnten in dem ternären System Ga-Ga2O3-GaN einige Phasen mit 
bisher nicht bekannter Stöchiometrie synthetisiert werden. In Abbildung 70 sind 
die bisher bekannten Phasen mit den grünen Punkten gekennzeichnet. Neben der 
Ga2O3- und der GaN-Phase sind bereits Verbindungen der Stöchiometrie Ga2O 
(siehe Kapitel 3.2.1), GaO1,06N0,06, GaO1,2 [NAG08] und Ga3O3N [KIN05, SOI05] 
bekannt. Darüber hinaus sind in Abbildung 70 die in dieser Arbeit hergestellten 
Galliumoxidproben rot eingezeichnet. Es konnte eine bisher unbekannte 
Galliumoxidphase mit der chemischen Zusammensetzung von GaO1,0 hergestellt 
werden. Weiterhin wurden Dünnschichten der Zusammensetzung GaO1,2 und 
GaO1,4 erhalten, wobei diese Filme jedoch zweiphasig sind (kristalline β-Ga2O3-
Keime und vermutlich eine amorphe GaO1,0-Matrix).   
Reine Galliumnitridphasen konnten nicht abgeschieden werden. Bei allen 
Synthesen gelangten relativ große Mengen Sauerstoff in die Proben. Die 
chemischen Zusammensetzungen dieser Galliumoxidnitridfilme sind in 
Abbildung 70 blau gekennzeichnet. Es konnten Galliumoxidnitride mit einer 
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großen stöchiometrischen Bandbreite abgeschieden werden. Interessant 
erscheinen dabei vor allem die in Argon abgeschiedenen Schichten, da diese den 
größten Anionenunterschuss aufweisen und somit am weitesten von  
der stöchiometrischen Zusammensetzung entlang der GaN-Ga2O3-Achse in 
Abbildung 70 entfernt sind. 
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Abbildung 70: Ausschnitt aus dem Gibbs-Dreieck des Systems Ga-O-N [MAR09] 
mit bereits bekannten Phasen (grün), synthetisierten  
Galliumoxid- (rot) und Galliumoxidnitridphasen (blau).  
 
5.2.1.4   Optische und elektrische Eigenschaften  
 
Die optischen Bandlücken der Galliumnitridproben konnten mittels UV/Vis-
Spektroskopie nicht bestimmt werden, da die Schichten schwarz sind und somit 
über den gesamten Wellenlängenbereich zu stark absorbieren, um ein Trans-
missionssignal zu detektieren. 
 
Die mittels der van der Pauw-Methode gemessenen elektrischen Leitfähigkeiten 
der as prepared Filme hängen stark vom verwendeten Hintergrundgas beim PLD-
Prozess ab. Abbildung 71 zeigt die Temperaturabhängigkeit der Leitfähigkeit 
einer Dünnschicht, die bei 200 °C in N2 und einer, die bei 400 °C in Ar abgeschie-
den worden ist. Während die in N2 hergestellte Probe eine Leitfähigkeit von  
ca. 10-3,5 S/cm bei 50 °C besitzt, ist die Leitfähigkeit bei der in Ar synthetisierten 
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Schicht mit ca. 100,5 S/cm bei 50 °C um ca. 4 Größenordnungen höher. Die aus der 
Temperaturabhängigkeit bestimmten Aktivierungsenergien betragen 0,23 eV bei 
der in N2 und 0,11 eV bei der in Ar abgeschiedenen Dünnschicht. Literaturwerte 
für die elektrische Leitfähigkeit (bei 20 °C) von sauerstoffdotierten Galliumnitrid-
filmen liegen bei 101 – 102 S/cm [SAT93] und damit über den hier beobachteten 
Werten. Führt man eine lineare Extrapolation der Werte aus Abbildung 71 auf eine 
unendlich hohe Temperatur (1/T = 0) durch, so erhält man den Wert für σ0 (siehe 
Gleichung 9). Diese Werte unterscheiden sich bei den beiden untersuchten Proben 
deutlich. So beträgt er bei der in Ar hergestellten Probe ca. 3·102 S/cm und bei der 
in N2 abgeschiedenen Probe ca. 2·100 S/cm. Diese stark unterschiedlichen Werte 
verdeutlichen, dass die Beweglichkeit der Ladungsträger und somit die effektive 
Masse der Elektronen sehr verschieden ist. 
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Abbildung 71: Temperaturabhängigkeit der spezifischen elektrischen  
Leitfähigkeit von zwei Galliumnitridproben, die bei unterschiedlichen  
Bedingungen abgeschieden wurden.  
 
Um die Ergebnisse der Leitfähigkeitsuntersuchungen zu interpretieren, muss man 
feststellen, dass die in dieser Arbeit hergestellten Galliumnitriddünnschichten ein 
hohes Maß an Unordnung besitzen. Dabei sind folgende Unordnungsformen zu 
nennen: 
 
–   strukturelle Unordnung aufgrund der amorphen Struktur 
–   chemische Unordnung in Form von Sauerstoffverunreinigungen 
–   chemische Unordnung in Form eines von 1 abweichenden 
     Anionen/Kationen-Verhältnisses 
 
155                                                                                              5 Ergebnisse und Diskussion 
 
Die strukturelle Unordnung in amorphem Galliumnitrid wurde bereits in einer 
theoretischen Arbeit von Chen et al. [CHE00] untersucht. So zeigte sich, dass im 
Vergleich zu kristallinem GaN, in dem die Koordinationszahl von Ga und N stets 
4 ist, ein Teil der Gallium- und Stickstoffatome nur 3-fach koordiniert ist. Die 
daraus resultierenden Dangling Bonds verursachen lokalisierte Bandausläufer an 
den Valenz- und Leitungsbandkanten. Im Gegensatz dazu bewirkt die Sauerstoff-
dotierung in kristallinem Galliumnitrid die Entstehung von lokalisierten 
Donatorzuständen in der Bandlücke, wobei die Lokalisierung dieser Zustände mit 
steigendem Sauerstoffgehalt abnimmt [CHU92, MAT96, MIS07]. Die Sauerstoff-
verunreinigungen in den Schichten sollten sich also in n-Typ Leitfähigkeit äußern. 
Die chemische Unordnung in Form eines von 1 abweichenden Anionen/Kationen-
Verhältnisses wurde in der Literatur bisher nicht untersucht.  
Durch die gerade beschriebene hohe Unordnung und der damit verbundenen 
starken Ausbildung von strukturellen und chemischen Defektzuständen wird die 
elektrische Leitfähigkeit stark beeinflusst. So weisen die in Argon abgeschiedenen 
Filme zum einen deutlich größere Sauerstoffverunreinigungen auf und zum 
anderen besitzen sie ein stärker von 1 abweichendes Anionen/Kationen-
Verhältnis. Diese beiden stärker ausgeprägten chemischen Unordnungseffekte 
bewirken, dass in der Bandlücke der Dünnschichten, die in Ar synthetisiert 
wurden, mehr Defektzustände vorhanden sind. Weiterhin liegen diese Defekt-
zustände energetisch näher an der Leitungsbandmobilitätskante, wie man an der 
kleineren Aktivierungsenergie von 0,11 eV (im Vergleich zu 0,23 eV) erkennen 
kann, wobei angenommen wird, dass die Aktivierungsenergie als die Energie für 
den elektronischen Übergang von Defektzuständen ins Leitungsband interpretiert 
werden kann. Dadurch erklärt sich letztendlich die höhere elektrische Leitfähig-
keit der in Argon hergestellten Proben. Bereits aus kristallinem Galliumnitrid  
ist bekannt, dass durch Sauerstoffdotierung Defektzustände knapp unterhalb 
(~0,08 eV) des Leitungsbandes entstehen [CHU92]. 
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5.2.1.5   Strukturelle Nahordnung  
 
Aus experimentell gemessenen Spektren extrahierte EXAFS-RDFs 
Die aus Gallium K-Kanten Spektren extrahierten radialen EXAFS-Verteilungs-
funktionen bestätigen die röntgenographischen Befunde zur Kristallinität der 
Proben. In den in Abbildung 72 gezeigten RDFs ist ein 1. Peak bei ca. 1,4 Å 
erkennbar, der durch die 1. Sauerstoffkoordinationsschale um die Galliumabsor-
ber verursacht wird. Bei höheren Abständen findet man lediglich einen Peak mit 
geringer Amplitude bei ca. 2,9 Å. In der EXAFS-RDF der α-GaN-Referenz ist 
dieser Peak, der durch die 1. Galliumschale zustande kommt – gemäß der hohen 
strukturellen Ordnung in α-GaN – stark ausgeprägt. Bei den untersuchten 
Dünnschichten, die bei 20 und 200 °C hergestellt wurden, ist dieses Signal nicht 
vorhanden. Dies ist ein Zeichen dafür, dass die Atome in der 1. Gallium-
koordinationsschale räumlich stark verzerrt angeordnet sind und die Proben 
somit eine amorphe Struktur besitzen. Proben, die bei 400 und 600 °C abgeschie-
den wurden, zeigen aufgrund von kleinen kristallinen Anteilen einen schwach 
ausgeprägten Peak bei 2,9 Å.  
Betrachtet man nur den 1. Peak, so fällt die Zunahme seiner Amplitude mit 
steigender Aktivität von atomarem Stickstoff während des Ablationsprozesses 
auf. In Ar hergestellte Schichten zeigen hier die kleinste Amplitude und in N2/N 
hergestellte die größte. Dieses Resultat erhält man nicht nur bei den bei 600 °C 
synthetisierten Proben (wie in Abb. 72 (rechts) gezeigt), sondern bei allen 
untersuchten Temperaturen.  
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Abbildung 72: Radiale EXAFS-Verteilungsfunktionen von Galliumnitridschichten, 
die bei unterschiedlichen Substrattemperaturen in Stickstoff (links) und die bei  
600 °C in unterschiedlichen Prozessgasen (rechts) hergestellt worden sind.  
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Modellierung der α-GaN-Referenz 
Das weitere Ziel ist es (ähnlich wie beim Galliumoxid) die erhaltenen EXAFS-
Daten der amorphen Proben mit Strukturmodellen zu beschreiben. Zur  
Ermittlung des amplitudenreduzierenden Faktors, der Debye-Waller-Faktoren 
und der E0-Verschiebung wird zunächst ein Spektrum eines kristallinen α-GaN-
Standards angepasst. Als Strukturmodell wird dazu die α-GaN-Wurtzit-Strukur 
mit den aus der Literatur entnommenen Gitterparametern verwendet.  
Die Ergebnisse der Anpassung sind in Abbildung 73 gezeigt. Zum einen 
wurde die strukturelle Umgebung um die Galliumabsorber bis hin zu einem 
Abstand von 5,0 Å gefittet (obere Abb.) und zum anderen nur die erste Koordina-
tionsschale (untere Abb.). In beiden Fällen ist die Qualität der Anpassung sehr gut. 
Aus den Anpassungen erhielt man folgende Ergebnisse für die gefitteten 
Parameter:  
 
S2   =   0,79     ∆E0  =   1,43 eV  
σ2(Ga) =   0,0059 Å2        σ2(N)  =   0,0060 Å2 
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Abbildung 73: Fit der EXAFS-Daten einer α-GaN-Referenz an ein α-GaN-
Strukturmodell: oben: Unter Berücksichtigung der gesamten Nahordnung (0 – 5 Å).  
unten: Unter Berücksichtigung der 1. Koordinationsschale.  
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Modellierung der  bei 20 °C hergestellten Filme  
Während die Galliumnitriddünnschichten, die bei hohen Temperaturen 
hergestellt wurden, zweiphasig (amorphe Matrix + kristalline Keime) und somit 
schwierig zu modellieren sind, sind die Proben, die bei Raumtemperatur 
hergestellt wurden, vollständig amorph. Aus diesem Grund werden folgend nur 
die EXAFS-Daten dieser Schichten näher behandelt. Diese zeigen in den radialen 
EXAFS-Verteilungsfunktionen nur einen Peak, weshalb sich die Analyse auf die  
1. Koordinationsschale beschränkt.  
Bei den hergestellten Dünnschichten kann (wie oben beschrieben) eine  
Zunahme der Amplitude des 1. RDF-Peaks mit steigender Aktivität von atomarem 
Stickstoff während der Synthese beobachtet werden. Dies legt nahe, dass die 
Anionenkoordinationszahlen um die Galliumabsorber unterschiedlich sind. Um 
diese Vermutung zu überprüfen, wird folgend zur Beschreibung der experimen-
tell erhaltenen EXAFS ein Strukturmodell verwendet, das um die Galliumatome 
eine erste Koordinationsschale mit variabler Koordinationszahl annimmt.  
In diesem Modell lehnt sich die Struktur der 1. Schale an die des α-GaN an. So 
wird eine Nahordnung angenommen, die aus GaA4-Tetraedern (A = N, O) besteht, 
so dass eine Galliumkoordinationszahl von 4,0 vorliegt. Im Falle eines von 1,0 
abweichenden Anionen/Kationen-Verhältnisses kann die Koordinationszahl 
jedoch variieren. So können bei Anionen/Kationen-Verhältnissen von <1,0 
Anionenleerstellen eingefügt werden, was sich in Form einer Koordinationszahl 
von <4,0 äußert. Im Falle eines Anionen/Kationen-Verhältnis von >1,0 können 
zusätzliche Anionennachbarn eingefügt werden, so dass eine Koordinationszahl 
von >4,0 erhalten wird.  
In dem Modell wird der Bindungsabstand der ersten Schale auf den von  
α-GaN bekannten Wert von 1.95 Å festgesetzt. Die Anionenkoordinationszahl um 
die Galliumatome wird aus dem mittels ESMA bestimmten Anionen/Kationen-
Verhältnis berechnet. Die Besetzung der Anionenlagen mit Stickstoff bzw. 
Sauerstoff resultiert aus den erhaltenen N/O-Verhältnissen (siehe ESMA-
Ergebnisse in Kapitel 5.2.1.2). Somit ist dem Rechnung getragen, dass zum einen 
in den Filmen ein großer Anteil an Sauerstoff vorhanden ist und zum anderen 
stark variierende Anionen/Kationen-Verhältnisse existieren. Die Besetzung der 
Anionenlagen mit Sauerstoff bzw. Stickstoff macht Sinn, da bereits an kristallinem 
sauerstoffdotiertem GaN gezeigt werden konnte, dass der Sauerstoff den 
Stickstoff substituiert [ELS98]. 
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Abbildung 74: Ergebnisse der EXAFS-Rechnungen auf Basis der ESMA-
Ergebnisse: oben: Probe in Ar bei 20 °C abgeschieden. mitte: Probe in N2  
bei 20 °C abgeschieden. unten: Probe in N2/N bei 20 °C abgeschieden.  
 
Im Falle der in Argon bei 20 °C hergestellten Schicht ergab die Elementaranalyse 
eine chemische Zusammensetzung von GaN0,32O0,51. Dies entspricht einem 
Anionen/Kationen-Verhältnis von 0,83. Dementsprechend wurde für das 
Strukturmodell eine mittlere Galliumkoordinationszahl von 3,32 gewählt und die 
Anionenlagen wurden zu 38,5 % mit Stickstoff und zu 61,5 % mit Sauerstoff 
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besetzt. Das zu dieser Struktur gehörige berechnete EXAFS-Signal (und die RDF) 
ist in Abbildung 74 (oben) gezeigt.  
Die in Stickstoff hergestellte Schicht hat eine chemische Zusammensetzung 
von GaN0,68O0,32, was einem Anionen/Kationen-Verhältnis von 1,00 entspricht. 
Aus diesem Grund wurde eine Koordinationszahl von 4,00 (wie in α-GaN) 
gewählt, die Anionenlagen zu 68,0 % mit Stickstoff und zu 32,0 % mit Sauerstoff 
besetzt und das EXAFS-Signal berechnet (Abb. 74, mitte).  
Im Falle der in N2/N hergestellten Schicht ergab die Elementaranalyse eine 
Stöchiometrie von GaN0,69O0,41 und somit ein Anionen/Kationen-Verhältnis von 
1,10. Das theoretische EXAFS-Signal wurde deshalb mit einem Strukturmodell 
berechnet, bei dem die Koordinationszahl um die Galliumatome 4,40 beträgt und 
bei dem die Anionenlagen zu 62,7 % mit Stickstoff und zu 37,3 % mit Sauerstoff 
besetzt sind. Das Ergebnis dieser Berechnung ist in Abbildung 74 (unten) gezeigt.   
 
An den in Abbildung 74 gezeigten berechneten EXAFS-RDFs erkennt man, dass 
die Lage und Form des ersten Peaks in allen drei berechneten RDFs relativ gut mit 
dem Experiment übereinstimmt. Lediglich die Amplitude des Peaks wird bei den 
in Ar und N2 hergestellten Schichten überschätzt. Dies kann verschiedene 
Ursachen haben. Wie bei der Modellierung der Galliumoxiddünnschichten (in 
Kapitel 5.1.1.4) ersichtlich wurde, hängt die Peakamplitude in den radialen 
Verteilungsfunktionen nicht nur von der Anzahl der Nachbaratome, sondern auch 
empfindlich von der strukturellen Ordnung ab. Existieren in den Strukturen nicht 
die in den Modellierungen angenommenen idealen Koordinationspolyeder um 
die Galliumatome, sondern verzerrte, so sinkt die Peakamplitude. Diese Art von 
Unordnungseffekten mag eine Rolle bei der überschätzten Amplitude der 
berechneten EXAFS-Funktionen spielen. Bedenkt man, dass durch den hohen 
Sauerstoffgehalt der Schichten die Struktur zum Teil aus GaN2O2- und GaN3O-
Tetraedern besteht, so ist aufgrund der unterschiedlichen Ga-N- und Ga-O-
Bindungsabstände eine gewisse Verzerrung der Tetraeder zu erwarten. 
Weiterhin bleibt anzumerken, dass die XAS- und ESMA-Messungen nicht an 
den gleichen Proben durchgeführt worden sind, sondern an verschiedenen 
Proben, die aber unter den gleichen Herstellungsbedingungen abgeschieden 
wurden. Dies ist wichtig zu beachten, da die Stöchiometrien trotz gleicher 
Ablationsparameter nicht 100 %ig reproduzierbar sind. Dies bezieht sich sowohl 
auf das A-/K+-Verhältnis als auch auf das O/N-Verhältnis.   
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Darüber hinaus muss zur realistischen Beschreibung einer amorphen Struktur 
über viele Absorberatome mit (leicht) unterschiedlicher struktureller Nahordnung 
gemittelt werden. Auch dieser Effekt ist in dem verwendeten Modell nicht 
berücksichtigt.  
 
Was kann man nun den EXAFS-Analysen entnehmen? Eine quantitative 
Beschreibung der experimentellen Spektren (vor allem der Peakamplituden) war 
mit dem verwendeten Modell (aus den oben genannten Gründen) nicht möglich. 
Trotzdem können die berechneten EXAFS-Signale recht gut die – in den 
experimentellen Spektren gefundenen – Trends bei der Peakamplitude reprodu-
zieren. Somit kann die mittlere Anionenkoordinationszahl um Gallium durch das 
verwendete Hintergrundgas beim PLD-Prozess gesteuert werden. Bei Filmen, die 
in N2/N abgeschieden wurden, zeigen die ESMA-Analysen, dass die Schichten 
einen Anionenüberschuss aufweisen. Die EXAFS verdeutlicht nun die Ansiedlung 
dieser zusätzlichen Anionen in der ersten Koordinationsschale um Gallium, so 
dass in diesen Proben eine höhere mittlere Koordinationszahl als in  
α-GaN vorliegt. Wird der PLD-Prozess in Ar durchgeführt, erhält man Proben, die 
einen Anionenunterschuss besitzen (siehe ESMA). Dieses Anionendefizit äußert 
sich in Form einer erniedrigten Anionenkoordinationszahl um die Galliumatome, 
wie die EXAFS-Analyse zeigt. 
 
5.2.2   Temperaturbehandelte Filme 
 
Wie in den vorherigen Kapiteln beschrieben wurde, war es nicht möglich, reine 
Galliumnitridfilme herzustellen. Bei allen verwendeten Synthesebedingungen 
konnten Sauerstoffverunreinigungen von 15 – 30 at% festgestellt werden. Die 
Detektion dieser großen Sauerstoffmengen in den Filmen wirft die Frage auf, wo 
sich der Sauerstoff ansiedelt, also ob ein einphasiges Galliumoxidnitrid vorliegt 
oder ob es sich um zweiphasige Filme aus amorphem Galliumnitrid und 
Galliumoxid handelt. Da die Schichten auch bei hohen Temperaturen noch 
größtenteils amorph sind, konnten die XRD-Analysen in Kapitel 5.2.1.2 keine 
Antworten auf diese Frage geben. Um dem Ganzen weiter auf den Grund zu 
gehen, wurden Kristallisationsexperimente an amorphen Schichten durchgeführt, 
die bei 20 °C in Stickstoff abgeschieden wurden, und die strukturellen Änderun-
gen mittels XRD und in situ XAS untersucht. 
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5.2.2.1   Kristallisation der amorphen Schichten 
 
Die Kristallisationsuntersuchungen konnten bis zu Temperaturen von ca. 450 °C 
durchgeführt werden. Oberhalb dieser Temperatur platzten Filmbruchstücke vom 
Substrat ab, so dass weitere Messungen nicht möglich waren. Grund für diese 
Ablösungserscheinungen sind wahrscheinlich innere Spannungen aufgrund von 
strukturellen Änderungen in der Probe. Die aus Ga K-Kantenspektren, die in situ 
während der Kristallisation bei ~450 °C in Helium aufgenommen wurden, 
extrahierten radialen EXAFS-Verteilungsfunktionen sind in Abbildung 75 (links) 
gezeigt. 
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Abbildung 75: links: Veränderungen in den in situ aufgenommenen  
EXAFS-RDFs eines in N2 bei 20 °C hergestellten Galliumnitridfilms während  
der Kristallisation bei 450 °C in Helium. rechts: Röntgendiffraktogramme  
eines unter gleichen Bedingungen hergestellten Films im as prepared  
Zustand (blaue Kurve) und nach der Kristallisation (rote Kurve). 
 
Während der Temperaturbehandlung ergeben sich keine nennenswerten 
Änderungen des 1. Peaks in den RDFs. Dies bestätigt die Modellierungsergebnisse 
aus dem vorherigen Abschnitt, die zeigen, dass auch in den amorphen Filmen 
bereits eine hohe strukturelle Ordnung in der 1. Koordinationsschale besteht. Im 
Gegensatz dazu lässt sich beim 2. Peak (entspricht der 1. Galliumkoordinations-
schale) eine leichte Zunahme der Amplitude erkennen, was auf eine zunehmende 
strukturelle Ordnung (Kristallisation) während des Temperns hindeutet. Wurden 
die Filme längere Zeit der oben beschriebenen Maximaltemperatur von 450 °C 
ausgesetzt, so konnten keine weiteren Änderungen in den XAS-Spektren 
beobachtet werden. Aufgrund der bei hohen Temperaturen stark ansteigenden 
Debye-Waller-Faktoren kann man die XAS-Spektren (und somit auch die RDFs), 
die bei Raumtemperatur und bei hohen Temperaturen gemessen wurden, nur 
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schwer miteinander vergleichen. Kühlt man die Filme nun jedoch wieder auf  
20 °C ab, so zeigen sie eine RDF (Abb. 75, links, blaue Kurve), bei der der 2. Peak 
deutlich angestiegen ist, was als eindeutiges Zeichen für eine einsetzende 
Kristallisation bei ca. 450 °C gedeutet werden kann. Die Amplitude des 2. Peaks 
erreicht jedoch bei weitem nicht den Wert der α-GaN-Referenz (schwarze Kurve 
in Abb. 75, links), so dass von einer zweiphasigen Probe mit kristallinen Keimen 
und einer amorphen Matrix ausgegangen werden kann. Mittels Röntgendiffrak-
tometrie (Abb. 75, rechts) konnte nachgewiesen werden, dass die kristalline Phase 
die Wurtzit-Struktur von α-GaN besitzt. Anzeichen für die Existenz weiterer 
kristalliner Phasen wurden nicht gefunden.   
 
5.2.2.2   Diskussion 
 
Betrachtet man die gerade vorgestellten experimentellen Befunde, so sind 
folgende Vorgänge während der Kristallisation denkbar: 
 
1) Die as prepared Schichten sind zweiphasig und bestehen aus einer amorphen 
Galliumoxid- und einer amorphen Galliumnitridphase (in der evtl. noch 
Sauerstoff gelöst ist). Während der Temperaturbehandlung kristallisiert nun 
aus der Galliumnitridphase α-GaN aus. Die Galliumoxidphase bleibt unverän-
dert amorph. 
 
 )O(:GaN my    +   xGaO    →   )O(:GaN my    +   xGaO  (59) 
                            amorph          amorph              krist.             amorph 
 
2) Die Filme bestehen im as prepared Zustand aus einem einphasigen amorphen 
Galliumoxidnitrid, das während der Temperaturbehandlung in der Wurtzit-
Struktur von α-GaN kristallisiert.  
 
 yx NGaO    →   xy O:GaN  (60) 
                                                amorph               krist. 
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An dieser Stelle sei vorweggenommen, dass auf der Grundlage der derzeit 
vorliegenden experimentellen Befunde keine definitive Aussage darüber gemacht 
werden kann, über welche Reaktion die Kristallisation abläuft und ob die Filme im 
as prepared Zustand ein- oder zweiphasig sind. Betrachtet man jedoch die XRD-
Ergebnisse in Abbildung 75, so erkennt man die Kristallisation von lediglich einer 
einzigen Phase mit α-GaN-Struktur. Die Bildung einer Galliumoxidphase konnte 
nicht beobachtet werden. Dies wirft die Frage auf, warum im Falle einer 
zweiphasigen as prepared Schicht (Fall 1) nur die Galliumnitrid- nicht aber die 
Galliumoxidphase auskristallisieren sollte, schließlich zeigen die Ergebnisse aus 
Kapitel 5.1.2, dass amorphes Galliumoxid (wenn auch mit einer anderen 
chemischen Zusammensetzung) bei ähnlichen Temperaturen kristallisiert. Schaut 
man sich in der Literatur die Arbeiten über sauerstoffdotiertes Galliumnitrid an, 
so findet man auch dort weder bei amorphem noch bei kristallinem GaN 
Hinweise für eine Trennung von Stickstoff und Sauerstoff in zwei verschiedene 
Phasen.  
Die Reaktion von einem einphasigen amorphen Galliumoxidnitrid zu einem 
kristallinen (Fall 2) ist jedoch auch nur bedingt denkbar, da in kristallinem α-GaN 
nur bis zu 30 at% Sauerstoff im Anionenuntergitter gelöst werden können 
[PAN92]. Da in den Proben jedoch teilweise deutlich höhere Sauerstoffanteile 
gefunden werden (siehe Tabelle 4 und 5), müsste eine Umverteilung des 
Sauerstoffs stattfinden. 
 
5.3   Bariumzirkonat 
 
5.3.1   As prepared Filme 
 
Dünnschichten aus Bariumzirkonat wurden in reiner Argon- und Sauerstoff-
atmosphäre in einem Temperaturbereich zwischen 20 und 600 °C abgeschieden.  
 
5.3.1.1   Aussehen und Topographie 
 
Die Bariumzirkonatfilme, die in Sauerstoffatmosphäre hergestellt wurden, sind 
farblos und transparent (siehe Abb. 76, links). An den REM-Aufnahmen in 
Abbildung 76 erkennt man die relativ homogenen und glatten Filmoberflächen. 
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Bei der bei 600 °C synthetisierten Probe sind einige Risse erkennbar, die 
vermutlich während des Abkühlprozesses aufgrund von mechanischen 
Spannungen zustande kamen. Die typische Schichtdicke nach 75000 Laserpulsen 
beträgt 9 – 12 µm, wobei aufgrund von Schatteneffekten die gleichen abgerunde-
ten Oberflächenprofile wie bei den Galliumoxid- und Galliumnitridfilmen 
beobachtet werden. Die Oberflächenrauhigkeit lag bei allen untersuchten 
Synthesetemperaturen bei ca. 20 nm. 
 
20 °C in O2 600 °C in O2 20 °C in Ar        600 °C in Ar
 
Abbildung 76: Fotos (oben) und REM-Aufnahmen (unten, FOV = 80 µm)  
von as prepared Bariumzirkonatfilmen, hergestellt bei verschiedenen  
Temperaturen und in verschiedenen Gasatmosphären.   
 
Die in Argonatmosphäre abgeschiedenen Schichten haben ebenfalls eine glatte 
und relativ homogene Oberfläche (siehe Abb. 76, rechts). Vereinzelnd lassen  
sich in den REM-Aufnahmen kleine runde ca. 1 – 5 µm große Inhomogenitäten 
erkennen. Die Filme, die bei Temperaturen von 20 – 400 °C synthetisiert wurden, 
sind schwarz und die bei höheren Temperaturen hergestellten transparent mit 
einer leicht gräulichen Färbung. Die Schichtdicke der bei 600 °C hergestellten 
Proben liegt bei ca. 10 µm und die Oberflächenrauhigkeit bei 15 nm. Schichten, die 
bei Temperaturen unterhalb von 400 °C hergestellt wurden, sind bei Raumtempe-
ratur an Luft nicht stabil. Die as prepared Schichten reagieren an Luft und ändern 
dabei ihre Farbe von schwarz zu weiß (Details folgen in Kapitel 5.3.2). Aus diesem 
Grund konnte keine genauere Analyse der Schichtdicken und Oberflächenrauhig-
keiten an diesen Proben vorgenommen werden. 
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Abschließend sei bemerkt, dass es bei verschiedenen Schichten, die jedoch alle 
unter den gleichen Herstellungsbedingungen synthetisiert wurden, zum Teil 
große Abweichungen (ca. ± 20 %) bei den Schichtdicken und Oberflächenrauhig-
keiten gab. Diese Beobachtung kann auf evtl. auftretende Degradationseffekte im 
Target zurückzuführen sein und zeigt erneut, wie sensibel die Schichteigen-
schaften auf die Qualität des Targets reagieren. 
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Abbildung 77: links: Profilogramme von drei verschiedenen Bariumzirkonat-    
schichten. rechts: Interferenzmikroskopische Aufnahme einer  
Bariumzirkonatschicht, die bei 20 °C in O2 hergestellt wurde.  
 
5.3.1.2   Chemische Zusammensetzung, Kristallinität und Struktur  
 
Die Ergebnisse der Elementaranalysen an den Bariumzirkonatfilmen mittels 
ESMA sind in Tabelle 6 zusammengefasst.  
 
Parameter at% Ba at% Zr at% O Formel 
O2,  20 °C 19,3 20,2 60,4 BaZr1,05O3,13  
O2,  600 °C 19,9 19,4 60,6 BaZr0,97O3,05 
Ar,  20 °C 23,1 23,0 53,9 BaZr1,00O2,33 
Ar,  600 °C 19,1 20,1 60,8 BaZr1,05O3,18 
 
Tabelle 6: Chemische Zusammensetzungen von Bariumzirkonatschichten,  
die unter verschiedenen Substrattemperaturen und Gasatmosphären  
hergestellt worden sind.  
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Die in O2 hergestellten Schichten zeigen eine im Rahmen des Analysefehlers 
stöchiometrische Zusammensetzung von BaZrO3. Gemäß den Verhältnissen, die 
man aus kristallinem Bariumzirkonat (mit Perowskitstruktur) kennt, existiert Ba in 
diesen Schichten in der Oxidationsstufe +2, Zirkonium in +4 und Sauerstoff in –2.  
Filme, die in Argonatmosphäre hergestellt worden sind, zeigen eine tempera-
turabhängige Stöchiometrie. Die Bariumzirkonatdünnschichten, die bei 20 °C 
abgeschieden wurden, sind wie oben beschrieben an Luft bei RT nicht stabil und 
zeigen ein großes Sauerstoffdefizit, das sich mit einer chemischen Zusammen-
setzung von BaZrO2,3 beschreiben lässt. Aufgrund der Ladungsneutralität muss in 
diesen Schichten eines der Elemente eine andere Oxidationsstufe einnehmen. Die 
bei 600 °C hergestellten Filme zeigen eine nahezu stöchiometrische Zusammen-
setzung. Ob der detektierte leichte Sauerstoffüberschuss real ist, darf bezweifelt 
werden, da nicht ersichtlich ist, warum in Argonatmosphäre ein höherer 
Sauerstoffgehalt erhalten werden sollte als in O2 als Prozessgas.  
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Abbildung 78: Röntgendiffraktogramme einer Serie von Bariumzirkonatfilmen, 
die bei unterschiedlichen Temperaturen in O2 (links) und in Ar (rechts)  
synthetisiert worden sind.   
 
Die Analyse der Schichten mittels XRD (siehe Abb. 78) zeigte einen starken 
Zusammenhang zwischen der Prozesstemperatur und der Kristallinität der 
Proben auf. Schichten, die bei Temperaturen von 400 °C oder tiefer hergestellt 
wurden, zeigen keinerlei Reflexe in den Diffraktogrammen und sind daher 
amorph. Lediglich ein für amorphe Substanzen typisches breites Signal zwischen 
einem 2θ-Wert von 20 und 35° kann beobachtet werden. Dünnschichten, die bei 
Temperaturen oberhalb von 400 °C hergestellt worden sind, zeigen kristalline 
Anteile, wobei sich diese mit steigender Temperatur erhöhen. Die in den Diffrak-
togrammen auftretenden Reflexe lassen sich alle der kubischen Perowskitphase 
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von BaZrO3 zuordnen. Dabei fällt auf, dass das Verhältnis der Reflexamplituden 
zueinander stark von den – für unorientierte polykristalline Proben – erwarteten 
Werten abweicht. So kann man beispielsweise bei einer Probe (600 °C, O2) 
erkennen, dass der 111- (~37°) und der 211-Reflex (~54°) eine vergleichsweise hohe 
Amplitude besitzt. Dies ist ein Indiz für eine starke Texturierung der Schichten. 
Die Texturierungsverhältnisse schwanken jedoch bei gleichen Herstellungsbedin-
gungen von Schicht zu Schicht und sind somit nicht reproduzierbar.  
 
Zusammenfassend kann gesagt werden, dass bei hohen Synthesetemperaturen  
(T > 400 °C) Schichten der Stöchiometrie BaZrO3 erhalten werden, in denen ein 
großer Phasenanteil der kubischen Perowskitphase vorliegt. Bei Raumtemperatur 
hingegen werden amorphe Schichten erhalten, wobei die chemische Zusammen-
setzung zwischen BaZrO3 in Sauerstoff- und BaZrO2,3 in Argonatmosphäre 
variiert werden kann. In Abbildung 79 sind die chemischen Zusammensetzungen 
der synthetisierten Phasen in das Gibbs-Dreieck des Systems Ba-Zr-O eingetragen 
(rote Punkte). Weiterhin sind die bereits bekannten Phasen blau eingezeichnet. 
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Abbildung 79: Gibbs-Dreieck des Systems Ba-Zr-O [DAS96].  
Phasen der Stöchiometrie der rot eingezeichneten Punkte  
wurden in dieser Arbeit synthetisiert.  
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5.3.1.3   Optische und elektrische Eigenschaften  
 
Mittels UV/Vis-Spektroskopie wurden optische Spektren von verschiedenen 
Bariumzirkonatschichten aufgenommen. Die aus ihnen errechneten Tauc-Plots für 
eine Reihe von Schichten, die bei Temperaturen zwischen 20 und 600 °C in 
Sauerstoffatmosphäre hergestellt wurden, sind in Abbildung 80 (links oben) 
gezeigt und die daraus ermittelten Bandlücken in Abbildung 80 (rechts oben) 
gegen die Synthesetemperatur aufgetragen. Bei einer Synthesetemperatur von 20 
bis 100 °C beträgt die Bandlücke ~4,1 eV und bei höheren Temperaturen nimmt 
diese stark zu. So liegt sie bei einer Temperatur von 200 °C bei einem Wert von 
~4,5 eV und bei Temperaturen zwischen 300 und 600 °C zwischen 4,8 und 5,0 eV. 
Auffällig an diesem Verhalten ist, dass scheinbar keine Korrelation zwischen der 
Größe der Bandlücke und der strukturellen Ordnung zu bestehen scheint, da der 
Übergang zwischen amorphen und kristallinen Schichten erst bei einer Synthese-
temperatur von ~450 °C erfolgt. Alle bestimmten Bandlücken liegen somit deutlich 
unter dem Literaturwert [ROB00] von 5,3 eV für kristallines BaZrO3.  
Vergleicht man die Bandlücken von Filmen, die bei 600 °C hergestellt wurden 
(Abb. 80, links unten), so haben die in Ar synthetisierten Proben eine Bandlücke 
von Eg = 4,75 eV, während diese bei den in O2 hergestellten Proben ca. 0,15 eV 
größer ist (Eg = 4,90 eV). Außerdem zeigen die in Argonatmosphäre abgeschiede-
nen Filme eine deutlich höhere Grundabsorption über den gesamten gemessenen 
Wellenlängenbereich (also auch in dem für das menschliche Auge wahrnehm-
baren Teil des Spektrums), woraus die leicht dunkle Färbung der Schichten 
resultiert (siehe Abb. 76, rechts).  
Eine Bestimmung der optischen Bandlücken der bei Raumtemperatur in 
Argon hergestellten Filme war nicht möglich, da diese schwarz und somit optisch 
nicht transparent sind. 
 
Die Messung der elektrischen Leitfähigkeit der Bariumzirkonatdünnschichten 
gestaltete sich schwierig. Zum einen sind die in Argonatmosphäre bei niedrigen 
Temperaturen abgeschiedenen Filme so reaktiv, dass der as prepared Zustand nur 
schwierig stabilisiert werden kann. Daher konnten an diesen Filmen keine 
Leitfähigkeitsmessungen durchgeführt werden. Zum anderen zeigen die in 
Sauerstoff hergestellten Filme erst bei Temperaturen oberhalb von 400 °C eine 
genügend große elektrische Leitfähigkeit, die mit der verwendeten Apparatur 
gemessen werden kann. Die Ergebnisse der Leitfähigkeitsmessungen von zwei 
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Bariumzirkonatproben, die bei 20 °C in O2 hergestellt wurden, sind in Abbildung 
80 (rechts unten) gezeigt. Die Leitfähigkeit beträgt bei 400 °C ca. 10-4,5 S/cm und  
ca. 10-2,5 S/cm bei einer Temperatur von 500 °C. Aus der dargestellten Temperatur-
abhängigkeit lässt sich eine Aktivierungsenergie von 1,42 bzw. 1,67 eV ermitteln.  
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Abbildung 80: links oben: Tauc-Plots einer Serie von Bariumzirkonatfilmen, die  
in O2 bei verschiedenen Temperaturen hergestellt wurden. rechts oben: Aus den 
Tauc-Plots ermittelte Bandlücken. links unten: Tauc-Plots einer in O2 bei 600 °C  
und einer in Ar bei 600 °C abgeschiedenen Bariumzirkonatschicht.  
rechts unten: Temperaturabhängigkeit der spezifischen Leitfähigkeit von  
zwei Bariumzirkonatproben, die bei 20 °C in O2 abgeschieden wurden.  
 
Zusammengefasst kann gesagt werden, dass sich die optischen Bandlücken der in 
O2 hergestellten Bariumzirkonatdünnschichten auf ca. 4,9 eV für kristalline und 
auf 4,1 – 4,9 eV für amorphe Schichten bestimmen ließen. Diese großen Werte 
sowie die relativ kleinen elektrischen Leitfähigkeiten verdeutlichen den Isolator-
charakter der Bariumzirkonatschichten. 
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Die Literaturwerte für die Aktivierungsenergie der Protonenleitfähigkeit in  
Y-dotiertem BaZrO3 betragen 0,44 [KRE03] und 0,63 eV [PER10]. Da die in dieser 
Arbeit erhaltene Aktivierungsenergie von ~1,5 eV deutlich von diesen Werten 
abweicht, kann ausgeschlossen werden, dass der Wert für EA der Aktivierungs-
energie für protonische Leitfähigkeit entspricht. Außerdem fanden alle Leitfähig-
keitsmessungen unter Argonatmosphäre statt, so dass keine Protonen anwesend 
waren. Vielmehr entstehen durch die strukturelle Unordnung elektronische 
Defektzustände in der Bandlücke und die gemessenen Aktivierungsenergien 
spiegeln den Energieabstand zwischen diesen Defektzuständen und dem 
Leitungs- bzw. Valenzband wider. 
 
5.3.1.4   Strukturelle Nahordnung  
 
Aus experimentell gemessenen Spektren extrahierte EXAFS-RDFs 
Die mittels XRD festgestellten strukturellen Befunde lassen sich auch mittels 
EXAFS bestätigen. In Abbildung 81 sind die radialen EXAFS-Verteilungs-
funktionen an der Ba- und Zr K-Kante von verschieden hergestellten Barium-
zirkonatproben gezeigt.  
An der Zirkonium K-Kante sind bei Synthesetemperaturen von > 400 °C  
sowohl bei den in Sauerstoff als auch bei den in Argon hergestellten Schichten drei 
Peaks erkennbar. Der Peak bei 1,6 Å kommt durch die O-Rückstreuer in der  
1. Koordinationsschale um die Zr-Absorber zustande, der bei 3,3 Å durch die  
Ba-Rückstreuer in der 2. Koordinationsschale und der bei 3,8 Å durch die  
Zr-Rückstreuer in der 3. Koordinationsschale. Man kann also den EXAFS-Daten 
entnehmen, dass bis hin zur 3. Koordinationsschale eine geordnete Struktur 
vorhanden ist, was auf eine kristalline Struktur schließen lässt. Hingegen ist bei 
geringeren Temperaturen (≤ 400 °C) nur ein Peak erkennbar, was zeigt, dass diese 
Schichten amorph sind, da die strukturelle Nahordnung hinter der 1. Sauerstoff-
koordinationsschale endet. 
An den Ba K-Kanten lässt sich der gleiche Trend feststellen. Hier erkennt man 
bei Synthesetemperaturen oberhalb 400 °C einen 1. Peak bei 2,4 Å (O-Rückstreuer 
um Ba-Absorber), einen 2. Peak bei 3,2 Å (Zr-Rückstreuer) und einen 3. Peak bei 
3,9 Å (Ba-Rückstreuer). Bei den Schichten, die bei Temperaturen von 400 °C oder 
kleiner hergestellt wurden, ist nur ein Peak erkennbar, der der 1. Sauerstoff-
koordinationsschale zuzuordnen ist. Dieser Peak erscheint in den RDFs bei einem 
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deutlich kleineren Abstand als bei den kristallinen Proben. Es ist also eine stark 
veränderte Nahordnung um die Bariumatome vorhanden. Unter Berücksichti-
gung der Phasenverschiebung beim Streuprozess konnte der mittlere Ba-O-
Abstand in den amorphen Proben auf 2,51 Å bestimmt werden. Dieser Abstand ist 
ca. 15 % kleiner als in kristallinem BaZrO3, das einen Ba-O-Abstand von 2,96 Å 
besitzt. 
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Abbildung 81: Radiale EXAFS-Verteilungsfunktionen von Bariumzirkonatproben, 
die in Sauerstoff (oben) bzw. in Argon (unten) bei unterschiedlichen  
Substrattemperaturen hergestellt worden sind: links: Aus Zr K-Kantenspektren 
extrahierte RDFs. rechts: Aus Ba K-Kantenspektren extrahierte RDFs.  
 
Während die RDFs der amorphen Proben alle relativ gleich verlaufen, so 
unterscheiden sich die RDFs der bei hohen Temperaturen (≥ 500 °C) hergestellten 
Proben deutlich in den Peakamplituden. Schichten, die bei 600 °C hergestellt 
wurden, haben stets eine höhere Peakamplitude als bei 500 °C synthetisierte 
Schichten. Dies zeigt in Übereinstimmung mit den XRD-Ergebnissen, dass mit 
zunehmender Synthesetemperatur der Phasenanteil der kristallinen BaZrO3-Phase 
zunimmt. 
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Modellierung der BaZrO3-Referenz 
Um aus den EXAFS-Daten strukturelle Informationen zu extrahieren, wurden die 
EXAFS-Signale χ(k) verschiedener Dünnschichten mittels des in Kapitel 4.3 
beschriebenen Reverse Monte Carlo-Programms angepasst. Da nicht alle 
Parameter der EXAFS-Gleichung aufgrund der zum Teil hohen Korrelation 
zueinander gleichzeitig gefittet werden können, wurden zuerst die Spektren einer 
kristallinen BaZrO3-Referenz angepasst, um die Werte für die Parameter S2, σ2 
und ∆E0 zu erhalten. Diese wurden dann als Konstanten in der RMC-Rechnung 
betrachtet und nur die Strukturparameter wurden gefittet.  
 
0 5 10 15
-2,0
-1,0
0,0
1,0
2,0 Zr
k
2
·χ
(k
) 
k [Å
-1
]
 exp χ(k)
 Fit
0 2 4 6
0,0
0,5
1,0
1,5
2,0 Zr
|χ
(R
)|
 
R [Å]
 exp RDF
 Fit
 
0 5 10 15
-0,6
-0,4
-0,2
0,0
0,2
0,4
0,6 Ba
k
2
·χ
(k
) 
k [Å-1]
 exp χ(k)
 Fit
0 2 4 6
0,0
0,2
0,4
0,6
0,8 Ba
|χ
(R
)|
 
R [Å]
 exp RDF
 Fit
 
Abbildung 82: Experimentelle EXAFS eines Presslings aus kristallinem  
BaZrO3 und die Fitergebnisse mit einem BaZrO3-Strukturmodell  
an der Zr K-Kante (oben) und an der Ba K-Kante (unten). 
 
Die Anpassung der kristallinen BaZrO3-Referenz geschah mit einem unveränder-
lichen Strukturmodell mit Perowskitstruktur (siehe Kapitel 3.2.3). Dabei wurden 
die Ba und die Zr K-Kante unter Berücksichtigung der Nahordnung bis hin zu 6 Å 
simultan gefittet. Die Ergebnisse dieser Anpassung sind in Abbildung 82 zu sehen. 
Man erkennt sowohl an der Ba als auch an der Zr K-Kante über den gesamten 
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Wertebereich eine gute Anpassungsqualität. Die aus der Anpassung gewonnen 
Parameter sind: 
 
S2(Ba)   =   0,98         S2(Zr)   =   0,84 
∆E0(Ba)   =   –0,37 eV          ∆E0(Zr)   =   3,54 eV 
σ2(Ba)    =   0,0074 Å2      σ2(Zr)     =   0,0051 Å2 
σ2(O)      =   0,0057 Å2   
 
RMC-Modellierungen 
Im Folgenden werden die Ergebnisse der RMC-Rechnungen vorgestellt. Auch hier 
wurden die Ba und die Zr K-Kante simultan gefittet. Dabei wurde sich auf die  
in Sauerstoffatmosphäre hergestellten – also die stöchiometrischen – Schichten 
beschränkt.  
Zunächst wurden die EXAFS-Daten einer kristallinen Schicht, die bei 600 °C in 
O2 abgeschieden worden ist, angepasst (siehe Abb. 81, oben, rote Kurven). 
Eventuelle Phasenanteile einer amorphen Phase sind – wie die Röntgendiffrakto-
gramme und EXAFS-Verteilungsfunktionen zeigen – sehr gering und werden 
daher bei der folgenden Analyse vernachlässigt. Als Startkonfiguration wurde die 
Struktur der BaZrO3-Perowskitphase eingesetzt. Die Ergebnisse dieser Rechnung 
sind in Abbildung 83 gezeigt.  
Betrachtet man die Fitergebnisse, so lässt sich eine Verbesserung der Anpas-
sungsqualität an beiden Kanten feststellen. An der Zr K-Kante ist dabei vor allem 
eine bessere Anpassung beim 1. Peak in der RDF feststellbar. Hingegen bewertet 
der Fit beim 2. und 3. Peak die Amplitude höher als die experimentell beobachtete. 
Im Vergleich dazu sind die Verhältnisse an der Ba K-Kante genau andersherum. 
Hier sind fast keine Verbesserung der Anpassungsgüte beim 1. Peak und eine fast 
perfekte Anpassung beim 2. Peak erkennbar.  
Betrachtet man den Verlauf der Anpassungsqualität Π2 (siehe Kapitel 3.4.2) als 
Funktion der Iterationsanzahl in Abbildung 85 (schwarze Kurve), so lässt sich 
insgesamt nur eine geringe Verbesserung der Anpassung feststellen. Die 
Anpassungsgüte ist in dem Diagramm so normiert, dass sie zu Beginn der 
Rechnung einen Wert von 1,0 annimmt. Während der RMC-Rechnung fällt sie 
dann ab und konvergiert gegen ~0,75. Der verwendete Algorithmus arbeitet somit 
zwar in die richtige Richtung, ist jedoch nicht in der Lage, das globale Minimum 
zu finden.  
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Abbildung 83: Fitergebnisse der RMC-Anpassung an der Zr K-Kante (oben)  
und an der Ba K-Kante (unten) einer kristallinen Probe, die bei 600 °C  
in O2 abgeschieden wurde.  
 
Des Weiteren wurden RMC-Anpassungen an Spektren von amorphen Dünn-
schichten durchgeführt. Die Ergebnisse einer dieser Rechnungen sind in 
Abbildung 84 gezeigt. Dabei wurde das Spektrum einer Probe, die bei 20 °C in O2 
abgeschieden wurde (siehe Abb. 81, oben, blaue Kurven), angepasst.  
Bedenkt man, dass als Startkonfiguration die Perowskitstruktur des BaZrO3 
gewählt wurde, so stellt man eine deutliche Verbesserung der Anpassungsqualität 
an beiden Absorptionskanten fest. Qualitativ beschreibt der Fit die experimentel-
len Ergebnisse gut, da zum einen die Lage des ersten Peaks in den RDFs gut 
beschrieben wird und zum anderen keine weiteren Peaks bei größeren Abständen 
erkennbar sind. Dies entspricht dem Erwarteten für eine Probe mit amorpher 
Struktur, wie sie experimentell beobachtet wird. Allerdings kann der Fit die Form 
und Amplitude des ersten Peaks nicht treffend beschreiben.  
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Abbildung 84: Fitergebnisse der RMC-Anpassung an der Zr K-Kante (oben)  
und an der Ba K-Kante (unten) einer amorphen Probe, die bei 20 °C  
in O2 abgeschieden wurde. 
 
Der Verlauf der Anpassungsqualität Π2 (siehe Kapitel 3.4.2) als Funktion der 
Iterationsanzahl (siehe Abb. 85, rote Kurve) verdeutlicht nochmals die deutliche 
Verbesserung der Anpassungsgüte. Jedoch konvergiert auch hier der Wert nicht 
gegen 0,0, sondern gegen ca. 0,1. Auch eine Änderung der maximalen Sprung-
weite nach ca. 6300 Iterationen konnte die Anpassungsqualität nicht weiter 
verbessern. 
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Abbildung 85: Verlauf der Anpassungsgüte Π2 während der RMC-Rechnung  
für eine kristalline (schwarz) und eine amorphe (rot) Probe.  
 
Obwohl die gerade vorgestellten RMC-Rechnungen keine wirklich zufrieden-
stellenden Anpassungen lieferten, seien im Folgenden einige daraus ermittelte 
Strukturinformationen qualitativ diskutiert. Aus den erhaltenen räumlichen 
Strukturen wurden die realen radialen Paarverteilungsfunktionen berechnet. 
Diese sind in Abbildung 86 gezeigt. Die oberen Abbildungen zeigen die 
theoretischen radialen Verteilungsfunktionen von kristallinem BaZrO3, die 
mittleren Abbildungen die mittels RMC bestimmten RDFs der kristallinen Probe 
(600 °C, O2) und die unteren Abbildungen die RDFs für die amorphe Probe (20 °C, 
O2). Die linken Bilder zeigen dabei jeweils die Nahordnung um die Zr-Atome und 
die rechten Bilder die Nahordnung um die Ba-Atome.  
Vergleicht man die RDFs der bei 600 °C abgeschiedenen Probe mit der kristal-
linen Referenz, so kann man eine Verbreiterung der Peaks erkennen, was als 
statische strukturelle Unordnung gedeutet werden kann. Da auch bei höheren 
Abständen noch scharf definierte Koordinationsschalen erkennbar sind, herrscht 
in der Probe eine strukturelle Fernordnung. Die Probe ist also kristallin mit einem 
bestimmten Maß an struktureller Fehlordnung.  
Im Gegensatz dazu zeigt die Probe, die bei 20 °C hergestellt wurde, viel 
diffusere RDFs, was auf deutlich mehr strukturelle Unordnung hinweist. So 
existiert in der Zr-RDF (linke Abb.) ein 1. Peak bei 2,0 Å, der noch relativ scharf 
definiert ist. Im Gegensatz dazu sind die Ba- und Zr-Schalen sehr diffus. Weiterhin 
ist in einem Abstand von ca. 4,7 Å die 2. Sauerstoffschale ebenfalls noch relativ 
scharf definiert. In den RDFs von Ba (rechte Abb.) erkennt man den gleichen Trend: 
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Die Sauerstoffkoordinationsschalen sind relativ scharf definiert und die Ba- und 
Zr-Schalen sehr diffus. Auffällig ist vor allem der Sauerstoffdoppelpeak bei 2,5 
und 3,2 Å. Diese Aufspaltung der 1. Sauerstoffkoordinationsschale ist ungewöhn-
lich und es darf bezweifelt werden, dass die reale Struktur der Dünnschichten so 
aufgebaut ist.  
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Abbildung 86: Radiale Paarverteilungsfunktionen um Zr (links)  
und um Ba (rechts). oben: Kristalliner Standard. mitte: Mittels RMC  
erhalten für die kristalline Probe (aus Abb. 83). unten: Mittels RMC  
erhalten für die amorphe Probe (aus Abb. 84). 
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Die RDFs bestätigen (zum größten Teil) das von Zachariasen [ZAC32] aufgestellte 
Bild für amorphe Substanzen. So kann man an den relativ schmalen Peaks bei 
kleinen Abständen die relativ geringe Bindungsabstandverteilung in der ersten 
Koordinationsschale erkennen, die die relativ klar definierte Ordnung belegt. Bei 
größeren Abständen hingegen sind vor allem bei den Zr- und Ba-Schalen keine 
scharf definierten Peaks mehr erkennbar, was die Beschränkung der Nahordnung 
auf die erste Koordinationsschale deutlich macht.  
Bei guter Anpassungsqualität könnte man aus den berechneten RDFs  
Strukturparameter wie mittlere Bindungsabstände und Koordinationszahlen 
extrahieren. Da jedoch nur eine mäßige Anpassung erreicht worden ist, wird hier 
darauf verzichtet, weil die Werte mit einem großen Fehler behaftet und somit 
wenig aussagekräftig wären. 
 
5.3.2   Nachbehandelte Filme 
 
Wie vorhin beschrieben sind die Bariumzirkonatfilme, die in Argonatmosphäre 
bei Temperaturen unterhalb von 400 °C hergestellt wurden, bei Raumtemperatur 
in Luft nicht stabil. Eine Untersuchung der Vorgänge bei der Reaktion dieser 
Filme wird in diesem Abschnitt vorgestellt. 
 
5.3.2.1   Stabilität und optische Änderungen  
 
Dünnschichten, die bei Temperaturen unterhalb von 400 °C in Argonatmosphäre 
hergestellt wurden, sind amorph, stark sauerstoffdefizient und in Luft bei 
Raumtemperatur nicht stabil. Die optischen Veränderungen der Schichten 
während der Reaktion an Luft zeigt Abbildung 87. Die Filme reagieren über eine 
Zeitspanne von ~60 Stunden und ändern ihre Farbe dabei von schwarz nach weiß. 
Dabei laufen die beobachteten Veränderungen mit einer größeren Intensität an 
den Randbereichen der Filme ab.  
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Abbildung 87: Optische Veränderung eines as prepared Bariumzirkonatfilms 
während der Reaktion an Luft über eine Zeitspanne von 60 Stunden. Von links 
nach rechts: As prepared, nach 1 h, nach 2 h, nach 18 h, nach 60 h.  
 
Stabilitätstests in einigen Gasen zeigten, dass die hochreaktiven Filme stabil unter 
Ar-, N2-, O2- und CO2-Atmosphäre gelagert werden können. Im Gegensatz dazu 
reagieren die Filme spontan, wenn sie wasserhaltiger Atmosphäre ausgesetzt sind. 
In mit Wasser gesättigtem Argon konnte die Reaktion zu dem weißen Produkt 
sofort beobachtet werden. Werden die Filme in flüssiges, entmineralisiertes 
Wasser gegeben, so reagieren sie unter starker Gasentwicklung (Abb. 88, links). 
Dabei werden sie weiß und lösen sich fast vollständig von der Substratoberfläche 
ab. 
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Abbildung 88: links: Bild eines Bariumzirkonatfilms während der Reaktion in 
entmineralisiertem Wasser mit der dabei auftretenden starken Gasentwicklung. 
rechts: Gaschromatographische Analyse des entweichenden Gases. 
 
Während die REM-Aufnahmen der as prepared Filme (siehe Abb. 76) eine dichte, 
glatte und homogene Oberfläche belegen, so ist in Abbildung 89 die Oberfläche 
eines Films, der für 2 Stunden bei Raumtemperatur an Luft reagiert hat, zu sehen. 
Die Aufnahmen zeigen, dass die Reaktion an der Filmoberfläche beginnt und 
zwar bevorzugt an den Randregionen, was als ein Indiz für eine höhere 
as prepared         nach 1 h              nach 2 h            nach 18 h            nach 60 h 
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Defektkonzentration in diesen Bereichen gedeutet werden kann. Die Nukleation 
der neuen Phase beschädigt die Oberfläche des Films und tiefer liegendes 
Filmmaterial wird freigelegt, wo die Reaktion schließlich fortgesetzt wird. 
Letztendlich wird die glatte Oberfläche des as prepared Materials vollständig 
zerstört.  
 
500 µm 100 µm 10 µm
 
Abbildung 89: Drei REM-Aufnahmen von der Oberfläche eines  
Bariumzirkonatfilms, der für 2 Stunden an Luftatmosphäre reagiert hat.  
 
Aus den experimentellen Beobachtungen wird klar, dass die hochreaktiven 
Bariumzirkonatfilme mit Wasser unter Freisetzung eines Gases reagieren. Die 
Ergebnisse einer gaschromatographischen Analyse des entweichenden Gases sind 
in Abbildung 88 (rechts) gezeigt. Neben dem Sauerstoff- und Stickstoffsignal, die 
durch Luftverunreinigungen beim Injizieren des Gases in den Chromatographen 
zustande gekommen sind, ist ein intensives Signal zu erkennen, welches 
Wasserstoff zugeordnet werden kann. Daher wird eine Reaktion von stark nicht-
stöchiometrischem Bariumzirkonat BaZrO2,3 mit Wasser zu stöchiometrischem 
Bariumzirkonat und Wasserstoff postuliert: 
 
 x3BaZrO −    +   x OH2    →   3BaZrO    +   x 2H  (61) 
 
Die Wassermoleküle werden dabei gespalten und der Sauerstoff in den Barium-
zirkonatbulk eingebaut, während der Wasserstoff von der Filmoberfläche 
desorbiert und als Gas entweicht. 
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5.3.2.2   Chemische, strukturelle und elektronische Änderungen  
 
Eine Analyse von XANES-Spektren an den reaktiven Filmen vor und nach der 
Reaktion zeigt keine Kantenverschiebung an der Ba K-Kante (Abb. 90, rechts). Im 
Gegensatz dazu kann an der Zr K-Kante eine Kantenverschiebung um ca. 5 eV 
beobachtet werden (Abb. 90, links). Dies zeigt an, dass die Zr-Oxidationsstufe 
während der Reaktion zugenommen hat. Die Zirkoniumatome werden also 
oxidiert, während sich die Bariumvalenz nicht ändert.  
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Abbildung 90: XANES-Bereich verschiedener Röntgenabsorptionsspektren  
an der Zr K-Kante (links) und der Ba K-Kante (rechts). Die schwarzen  
Kurven wurden an Bariumzirkonatfilmen im as prepared Zustand und  
die roten Kurven nach der Reaktion in Luft gemessen. 
 
Die Elementaranalyse der Produktphase(n) mittels ESMA war nur mit einer 
geringen Genauigkeit möglich, da sich die Rauhigkeit der Filmoberfläche durch 
die Reaktion stark erhöht hat. Qualitativ kann jedoch (in Übereinstimmung mit 
Gleichung 61) eine Zunahme des Sauerstoffgehalts festgestellt werden. Mittels 
Röntgendiffraktometrie konnte gezeigt werden, dass sowohl die as prepared als 
auch die Produktphase(n) vollständig amorph sind, da in den Diffraktogrammen 
keine Reflexe erkennbar waren. Eine EXAFS-Analyse bestätigt dieses Resultat. 
Sowohl in den radialen EXAFS-Verteilungsfunktionen der as prepared als auch in 
denen der abreagierten Filme sind keine Peaks jenseits des ersten vorhanden, der 
der ersten Sauerstoffkoordinationsschale zugeordnet werden kann. Jedoch 
verändern sich die ersten Peaks in den RDFs stark. Sowohl an der Ba als auch an 
der Zr K-Kante kann eine starke Zunahme der Amplitude des ersten Peaks 
beobachtet werden (Abbildung 91). Die mittlere Sauerstoffkoordinationszahl von 
Ba und Zr in der ersten Schale hat sich also erhöht, was eine Folge der Sauerstoff-
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einbaureaktion ist (siehe Gleichung 61). Unter der Annahme vom Vorhandensein 
von Sauerstoffleerstellen in der amorphen Struktur, kann dieses Ergebnis 
dahingehend interpretiert werden, dass durch die Sauerstoffeinbaureaktion 
Sauerstoffleerstellen im Bulk aufgefüllt werden.  
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Abbildung 91: Radiale EXAFS-Verteilungsfunktionen extrahiert  
aus Zr (links) und Ba (rechts) K-Kantenspektren vor (schwarze Kurven)  
und nach (rote Kurven) der Reaktion in Luft.  
 
5.3.2.3   Reaktionsmechanismus  
 
Während der Reaktion ändert sich die Stöchiometrie des Bariumzirkonats von 
stark nicht-stöchiometrischem (BaZrO2,3) hin zu stöchiometrischem. Weiterhin 
reagieren die Filme mit Wasser, wobei die Wassermoleküle gespalten werden. 
Dadurch desorbiert Wasserstoffgas und der Sauerstoff wird in den sauerstoff-
defizienten Bulk auf Sauerstoffleerstellen eingebaut. Die für den Einbau 
benötigten Elektronen liefern die Zirkoniumatome. Es wird angenommen, dass in 
der as prepared Phase die Zirkoniumatome in den Oxidationsstufen +2 und +4 (also 
den für Zr typischen Valenzen) vorliegen. Während der Reaktion an Luft werden 
die Zr2+-Ionen dann zu Zr4+ oxidiert. Die gerade beschriebenen mechanistischen 
Vorgänge sind in Gleichung 62 sowie in Abbildung 92 dargestellt:  
 
 OH2    +   
••
OV    +   
//
ZrZr    →   
x
OO    +   
x
ZrZr    +   2H  (62) 
 
Parallel zu dieser Reaktion könnte der Einbau von Wasser gemäß Gleichung 63 
stattfindet: 
 
 OH2    +   
••
OV    +   
x
OO    →   
•
O(OH)    +   
•
O(OH)  (63) 
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Abbildung 92: Schematisches Bild des Reaktionsmechanismus von  
sauerstoffdefizientem Bariumzirkonat (BaZrO3–x) mit Wasser.  
 
Der Anteil dieser Reaktion muss jedoch klein sein, da hierbei die Zr-Atome ihre 
Valenz beibehalten, was gegen die XANES-Ergebnisse aus Abbildung 90 spricht. 
Die Anwesenheit der OH-Spezies im Bulk könnte in zukünftigen Experimenten 
anhand des OH-Signals im Infrarot-Spektrum nachgewiesen bzw. widerlegt 
werden.   
 
5.3.2.4   Einordnung des Phänomens 
 
Die Spaltung von Wasser durch amorphes und nicht-stöchiometrisches Barium-
zirkonat ist ein interessantes Phänomen, das auch in Hinsicht auf technische 
Anwendungen eine Rolle spielen könnte. In den letzten Jahrzehnten hat die 
Erforschung der ökonomischen Produktion von Wasserstoff – hinsichtlich der 
Nutzung von Wasserstoff als erneuerbarer Energiequelle – ständig zugenommen. 
Während die Verbrennung von Wasserstoff zu Wasser – mit einer freien Enthalpie 
von ∆G0 = –237,2 kJ/mol – ein thermodynamisch sehr begünstigter Prozess ist, so 
ist die Rückreaktion von Wasser zu Wasserstoff und Sauerstoff aufgrund der stark 
positiven freien Enthalpie schwierig umzusetzen. Einige Photokatalysatoren 
haben die Fähigkeit, Wasser in molekularen Sauer- und Wasserstoff zu spalten. 
Der Prozess wird künstliche Photosynthese genannt [BAR95], da dabei (wie bei 
Pflanzen) Lichtenergie in chemische Energie umgewandelt wird. So konnten 
Fujishima und Honda [HON72] zeigen, dass verschiedene Titanoxide unter 
Lichtbestrahlung in der Lage sind, Wasser katalytisch in O2 und H2 zu spalten. 
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Andere Photokatalysatoren mit der gleichen Fähigkeit sind z.B. Galliumzinkoxid-
nitride, die mit Nanopartikeln von Rh- und Cr-Oxid modifiziert worden sind 
[DLU06], stickstoffdotierte Indiumoxide [REY07], Indiumnickeltantalate [ZZO01] 
und einige Alkali- und Erdalkalitantalate [KUD03]. In anderen Fällen kann die 
Wasserspaltungsreaktion in einem Zweistufenprozess verwirklicht werden. So 
kann zum Beispiel CeO2 unter thermischer Behandlung zu Ce2O3 reduziert 
werden, wobei Sauerstoffgas abgegeben wird [FLA06]. In einem zweiten 
Prozessschritt wird das reduzierte Cer(III)oxid unter Wasserstoffentwicklung mit 
Wasser wieder zu Ce(IV)oxid oxidiert. Derselbe Prozess ist mit Zinkoxid möglich 
und wird Solzink-Prozess [INO03, WEG06, WIE07, EPS08, STE10] genannt. Im 
Gegensatz zu den gerade genannten Stoffen ist bisher nicht bekannt, dass 
Bariumzirkonatverbindungen Wasser spalten können.  
Im Falle des Bariumzirkonats liegen die Fakten auch anders als bei den oben 
erwähnten Materialien. Während diese Wasser stets zu molekularem O2 und H2 
spalten, so spaltet Bariumzirkonat die Wassermoleküle zu molekularem 
Wasserstoff und Sauerstoff, der dann in den Bulk eingebaut wird. Die Spaltung 
der Wassermoleküle erfordert einen großen Energieaufwand. Da für die 
beobachtete Wasserspaltungsreaktion keine zusätzliche Energiequelle wie z.B. 
Licht erforderlich ist, muss dieser Energieaufwand allein durch die Sauerstoffein-
baureaktion und die Wasserstoffbildung kompensiert werden. Dies verdeutlicht 
erneut die hohe thermodynamische Instabilität von nicht-stöchiometrischem 
Bariumzirkonat. 
Aus naturwissenschaftlicher Sicht ist die Wasserspaltungsreaktion von sauer-
stoffdefizientem Bariumzirkonat ein interessantes Phänomen. Für technische 
Anwendungen ist es eine notwendige Bedingung, dass die Reaktion auf einem 
katalytischen Weg durchgeführt werden kann. Aus diesem Grund müsste eine 
Möglichkeit gefunden werden, das stöchiometrische Bariumzirkonat wieder in die 
nicht-stöchiometrische Form zurückzureduzieren. Dann könnte die katalytische 
Produktion von Wasserstoff aus Wasser in einem Zweistufenprozess (wie beim 
Cer- oder Zinkoxid) umgesetzt werden. Vom jetzigen Standpunkt aus scheint es 
aufgrund der hohen thermodynamischen Stabilität der stöchiometrischen Form 
allerdings schwierig zu sein, diese Reduktion zu verwirklichen.  
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„Wenn ich gewollt hätte, dass Sie es verstehen,  
  hätte ich es besser erklärt.“    
 
         - Johann Cruyff -  
 
 
 
 
 
 
 
 
 
6   Zusammenfassung und Ausblick 
 
In dieser Arbeit wurden Galliumoxid-, Galliumnitrid- und Bariumzirkonat-
schichten mit variabler Stöchiometrie und Kristallinität mittels des Verfahrens der 
gepulsten Laserdeposition hergestellt und hinsichtlich ihrer strukturellen, 
stöchiometrischen, elektrischen und optischen Eigenschaften untersucht. 
Nachfolgend sind die erhaltenen Ergebnisse zusammengefasst und es wird ein 
Ausblick gegeben.  
 
6.1   Galliumoxid 
 
Dünnschichten aus Galliumoxid konnten mit variabler Kristallinität und 
Stöchiometrie abgeschieden werden. Die Kristallinität hängt von der Substrat-
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temperatur während der Synthese ab. Bei Temperaturen unterhalb von 500 °C 
wurden stets einphasige Filme mit amorpher Struktur erhalten. Bei höheren 
Temperaturen waren die Schichten zweiphasig. So konnte neben einer amorphen 
Phase das Vorliegen der kristallinen β-Ga2O3-Phase beobachtet werden. Während 
Filme, die in Sauerstoffatmosphäre hergestellt wurden, immer die Zusammen-
setzung Ga2O3 hatten, so kann die Stöchiometrie der in Argon hergestellten Filme 
durch das Hintergrundgas beim PLD-Prozess gesteuert werden. So erhält man bei 
Synthesetemperaturen unterhalb von 500 °C – also bei Proben mit vollkommen 
amorpher Struktur – eine Zusammensetzung von GaO1,0. Bei Temperaturen von 
500 °C und höher wurden die Proben zweiphasig mit einer mittleren Stöchio-
metrie von GaO1,2 (bei 500 °C) und GaO1,4 (bei 600 °C). Diese Proben bestehen aus 
der kristallinen β-Ga2O3- und einer amorphen Phase, die vermutlich ebenfalls die 
Stöchiometrie GaO1,0 aufweist. Es konnte also keine kristalline Phase mit einer von 
Ga2O3 abweichenden Stöchiometrie synthetisiert werden. Nur im amorphen 
Zustand kann die chemische Zusammensetzung von Ga2O3 (in O2) auf GaO1,0  
(in Ar) abgeändert werden, was die größere Phasenbreite der amorphen Phase 
belegt. 
Aus den EXAFS-Spektren extrahierte Strukturinformationen bestätigen das 
aus den XRD-Analysen gewonnen Bild zur Kristallinität der Schichten. So konnte 
bei Dünnschichten, die bei hohen Synthesetemperaturen hergestellt wurden, eine 
strukturelle Nahordnung bis hin zur zweiten Koordinationsschale beobachtet 
werden, während die Nahordnung der bei niedrigen Temperaturen abgeschiede-
nen Schichten auf die erste Koordinationsschale beschränkt ist. Auffällig ist, dass 
in den amorphen Schichten eine andere Nahordnung in der ersten Koordinations-
schale um die Galliumatome beobachtet werden kann als beim β-Ga2O3. Dieses 
Resultat erhielt man aus den radialen EXAFS-Verteilungsfunktionen, dessen zur 
ersten Koordinationsschale gehörender Peak in den amorphen Proben eine 
deutlich höhere Amplitude als im β-Ga2O3 besitzt. Diese experimentelle 
Beobachtung lässt sich mit einer Struktur vereinbaren, bei der die Galliumatome 
nicht wie beim β-Ga2O3 zur Hälfte oktaedrisch und zur Hälfte tetraedrisch  
von Sauerstoff koordiniert sind, sondern eine erhöhte Atomanzahl von  
Sauerstoffoktaedern umgeben wird. Weiterhin findet eine Änderung der  
Ga-O-Bindungsabstände statt. Um ein quantitatives Verständnis von der Nah-
ordnung in den amorphen Galliumoxidschichten zu erhalten, sind jedoch weitere 
Modellierungen notwendig.  
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Während die in Argon abgeschiedenen Galliumoxidfilme schwarz sind und somit 
nicht mittels UV/Vis-Spektroskopie untersucht werden konnten, sind die in 
Sauerstoff hergestellten Dünnschichten stets transparent und somit mittels 
UV/Vis-Spektroskopie zugänglich. Die so ermittelten optischen Bandlücken 
betragen 4,9 eV für kristalline Proben, was dem Literaturwert für β-Ga2O3 
entspricht und 4,5 bis 4,9 eV bei den amorphen Proben. Die zum Teil kleineren 
Bandlücken im amorphen Zustand sind vermutlich auf Übergänge in Bandaus-
läufer (Band Tails) zurückzuführen. 
Messungen der elektrischen Leitfähigkeit waren an den in Sauerstoff  
abgeschiedenen Filmen aufgrund der zu kleinen Leitfähigkeiten dieser nicht 
möglich. Dagegen konnte die elektrische Leitfähigkeit der in Argon abgeschiede-
nen Proben mit der Stöchiometrie GaO1,0 auf ~10-1 S/cm bei 20 °C bestimmt 
werden. Temperaturabhängige Messungen ergaben eine Aktivierungsenergie von 
0,14 eV, die als Energieunterschied zwischen in der Bandlücke befindlichen 
Defektzuständen und der Leitungsbandmobilitätskante gedeutet werden kann. 
Vergleicht man diese Werte mit den Literaturwerten [NAG08], so haben die in 
dieser Arbeit hergestellten Proben eine um ca. 5 Größenordnungen höhere 
elektrische Leitfähigkeit und eine um den Faktor 4 kleinere Aktivierungsenergie. 
Dies kann darauf zurückgeführt werden, dass die Proben ein deutlich größeres 
Sauerstoffdefizit besitzen (GaO1,0 vs. GaO1,2) und somit aufgrund der größeren 
chemischen Unordnung mehr elektronische Defektzustände in der Bandlücke 
entstehen. Interessant wäre es in diesem Zusammenhang, ob sich Proben mit 
einem noch größeren Sauerstoffdefizit herstellen lassen und ob sich bei diesen 
Proben ab einer bestimmten Stöchiometrie ein Übergang vom halbleitenden zum 
metallischen Verhalten beobachten lässt. 
  In den bei 20 °C in Ar synthetisierten Filmen konnte – wie in der Literatur 
[NAG08] beschrieben – ein Isolator-Metall-Übergang induziert werden. Während 
des Temperns bei Temperaturen zwischen 400 und 500 °C war eine Zunahme der 
elektrischen Leitfähigkeit um ~4 Größenordnungen feststellbar. Des Weiteren 
konnte mittels XRD nachgewiesen werden, dass während der thermischen 
Nachbehandlung β-Ga2O3 aus der as prepared Phase auskristallisiert. Eine 
detaillierte Analyse von verschiedenen Kristallisationsstadien mittels PEEM und 
TEM erbrachte folgende Ergebnisse.  
Mittels ex situ PEEM konnten β-Ga2O3-Keime in der amorphen as prepared 
Matrix anhand von Referenzspektren an der O K- und den Ga L-Kanten 
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identifiziert werden. In situ Messungen bei Temperaturen von ~350 °C an den 
Proben verdeutlichten zwar die Bildung von neuen Keimen, jedoch fand kein 
weiteres Keimwachstum der bereits bestehenden statt. Dies zeigt, dass der 
Keimwachstumsprozess eine höhere Aktivierungsenergie besitzt als die 
Nukleation.  
TEM-Untersuchungen ermöglichten einen noch tieferen Einblick in die  
Vorgänge während der Kristallisation. In verschiedenen Kristallisationsstadien 
konnte die Keimbildung in der Ausgangsphase beobachtet werden. Dabei 
entstehen aus der as prepared Phase zwei Produktphasen mit unterschiedlicher 
Struktur und Stöchiometrie. Zum einen entsteht eine amorphe Phase, die ein sehr 
großes Sauerstoffdefizit aufweist und bei der es sich wahrscheinlich um 
Galliummetall handelt, in dem ein kleiner Anteil an Sauerstoff gelöst ist. Zum 
anderen bildet sich kristallines und stöchiometrisches β-Ga2O3. Während die  
β-Ga2O3-Phase in Form von kleinen ca. 250 nm großen Körnern vorliegt, umgibt 
die galliumreiche Phase die β-Ga2O3-Körner und formt somit ein räumlich weit 
ausgedehntes Netzwerk. Es findet also eine Disproportionierung der amorphen  
as prepared GaO1,0-Phase zu kristallinen β-Ga2O3 und einer amorphen, hochgradig 
sauerstoffdefizienten Phase statt. Die komplizierte innere Struktur der Keime und 
die beobachtete maximale Korngröße der β-Ga2O3-Körner können mit einem 
diffusionskontrollierten Keimwachstumsmechanismus mit sekundärer Keim-
bildung erklärt werden. Um verlässlichere Aussagen über den Kristallisations-
mechanismus machen zu können, bleibt es zukünftig zu prüfen, wie die 
Konzentrationsprofile von Gallium und Sauerstoff in der galliumreichen Phase 
aussehen und welche Spezies mobil sind. Darüber hinaus wäre es hinsichtlich des 
genauen Verständnisses des Keimwachstumsmechanismus interessant, genauere 
Informationen über die chemischen Zusammensetzungen der vorkommenden 
Phasen in den Anfangsstadien der Kristallisation zu sammeln. 
 
6.2   Galliumnitrid 
 
Die Synthese von reinen Galliumnitriddünnschichten war nicht möglich, da trotz 
der hohen Reinheit der verwendeten Prozessgase stets große Sauerstoffmengen in 
die Schichten gelangten. Das Ergebnis der Synthesen, bei denen α-GaN als 
Targetmaterial verwendet wurde, waren also Galliumoxidnitride. Diese konnten 
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mit einer großen Bandbreite an chemischer Zusammensetzung abgeschieden 
werden. Die Stöchiometrie kann durch Wahl des Hintergrundgases (Ar, N2 oder 
N2/N) beim PLD-Prozess gesteuert werden. So betrug der Sauerstoffgehalt der in 
Stickstoff abgeschiedenen Proben 20 – 30 at%, während in Argon synthetisierte 
Proben einen Sauerstoffgehalt von ~30 at% besaßen. Weiterhin konnte das 
Anionen/Kationen-Verhältnis mit dem eingesetzten Prozessgas beeinflusst 
werden. So war dieses bei den in N2/N-Atmosphäre synthetisierten Schichten am 
größten und bei den in Ar abgeschiedenen Schichten am kleinsten. Da bei den 
durchgeführten Beschichtungen trotz gleicher Prozessparameter stets große 
Abweichungen im Anionen/Kationen-Verhältnis sowie im Sauerstoffgehalt 
beobachtet werden konnten, wäre es für zukünftige Synthesen wünschenswert, 
die Stöchiometrie besser kontrollieren zu können. Ein weiteres Ziel bleibt es, 
sauerstofffreie Galliumnitridfilme herzustellen. Dies könnte durch eine Reinigung 
der Synthesegase z.B. mittels einer beheizten Metallsäule realisiert werden.  
Die Kristallinität der Dünnschichten konnte in einem Temperaturbereich von 
20 – 600 °C nur geringfügig gesteuert werden. Filme, die bei Temperaturen 
zwischen 20 und 400 °C abgeschieden wurden, waren vollständig amorph. Bei  
600 °C wurden zweiphasige Schichten erhalten, die aus einer Phase mit α-GaN-
Struktur und einer amorphen Phase bestehen, wobei der Phasenanteil der 
kristallinen Phase sehr gering ist. 
Die aus den EXAFS-Spektren extrahierten radialen EXAFS-Verteilungs-
funktionen zeigten in Übereinstimmung mit den XRD-Daten, dass auch bei hohen 
Synthesetemperaturen Filme mit amorpher Struktur erhalten werden. So 
beschränkt sich die Nahordnung um die Galliumatome in allen untersuchten 
Proben auf die erste Koordinationsschale. Die Amplitude des ersten Peaks in den 
EXAFS-RDFs zeigt eine klare Abhängigkeit vom verwendeten Prozessgas. So 
steigt diese mit zunehmender Aktivität von atomarem Stickstoff im Gas. Diese 
Beobachtung kann mit einem an die α-GaN-Phase angelehnten Strukturmodell 
erklärt werden, bei dem eine variable Koordinationszahl um die Galliumatome 
angenommen wird. Diese ist bei in Ar abgeschiedenen Schichten kleiner als 4 und 
bei in N2/N synthetisierten Filmen größer als 4. Für die quantitative Beschreibung 
der EXAFS ist es notwendig, zukünftig Anpassungsstrategien zu verwenden, bei 
denen über mehrere Absorberatome mit unterschiedlicher Nahordnung gemittelt 
wird. Damit ließen sich dann mittlere Koordinationszahlen und Bindungs-
abstandverteilungen bestimmen. 
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Da alle hergestellten Galliumnitrid- (bzw. Galliumoxidnitrid-) Schichten schwarz 
waren, konnten die optischen Bandlücken nicht mittels UV/Vis-Spektroskopie 
bestimmt werden.   
Die elektrische Leitfähigkeit eines in N2 bei 200 °C hergestellten Films konnte 
zu ~10-3,5 S/cm (bei RT) mit einer Aktivierungsenergie von 0,23 eV bestimmt 
werden, während ein in Ar bei 400 °C abgeschiedener Film eine deutlich höhere 
Leitfähigkeit von ~100,5 S/cm (bei RT) mit einer Aktivierungsenergie von 0,11 eV 
besitzt. Die um ca. 4 Größenordnungen höhere Leitfähigkeit der in Ar hergestell-
ten Probe ist eine Folge der größeren chemischen Unordnung in Form von 
Sauerstoffverunreinigungen und eines von 1 abweichenden Anionen/Kationen-
Verhältnisses. Dadurch ergeben sich mehr Defektzustände in der Bandlücke, 
wobei diese energetisch näher an der Mobilitätskante liegen, wie man aus der 
kleineren Aktivierungsenergie folgern kann. 
 
Durch die thermische Nachbehandlung der amorphen Dünnschichten konnte die 
Kristallisation einer Phase mit der Wurtzit-Struktur des α-GaN ausgelöst werden. 
Die Kristallisation weiterer Phasen (wie z.B. einer Galliumoxidphase) war nicht 
festzustellen, so dass davon auszugehen ist, dass die as prepared Schicht aus einem 
einphasigen Galliumoxidnitrid besteht, das während der Temperaturbehandlung 
auskristallisiert. Detaillierte Untersuchungen zur Einphasigkeit der Proben stehen 
jedoch noch aus und könnten zukünftig mittels TEM durchgeführt werden. 
  
6.3   Bariumzirkonat 
 
Dünnschichten aus Bariumzirkonat konnten mit kristalliner und amorpher 
Struktur sowie mit zwei unterschiedlichen Stöchiometrien hergestellt werden. So 
weisen in Sauerstoffatmosphäre abgeschiedene Proben stets die stöchiometrische 
Zusammensetzung von BaZrO3 auf. Dabei wurden bei kleineren Synthesetempe-
raturen als 500 °C vollständig amorphe und bei 500 und 600 °C teilkristalline 
Filme erhalten. Proben, die in Argon abgeschieden wurden, waren bei Temperatu-
ren von 500 °C und höher ebenfalls teilkristallin und stöchiometrisch. Bei 
kleineren Synthesetemperaturen als 500 °C waren die Schichten amorph und 
zeigten ein Sauerstoffdefizit, das sich durch die Formel BaZrO2,3 beschreiben lässt. 
Diese Proben waren bei Raumtemperatur an Luft nicht stabil, was sich in einer 
Verfärbung äußerte. Bei niedrigen Synthesetemperaturen kann man also durch 
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das verwendete Hintergrundgas beim PLD-Prozess die Stöchiometrie zwischen 
BaZrO3,0 und BaZrO2,3 steuern. Bei hohen Temperaturen ist dies nicht möglich, da 
die kristalline Phase eine deutlich kleinere Phasenbreite besitzt.   
Die Analyse der EXAFS-Daten zeigte in Übereinstimmung mit den XRD-
Ergebnissen, dass bei Temperaturen oberhalb von 400 °C teilkristalline Schichten 
erhalten werden, während bei niedrigeren Temperaturen Filme mit amorpher 
Struktur entstehen. In diesen amorphen Filmen beschränkt sich die strukturelle 
Nahordnung auf die erste Sauerstoffkoordinationsschale. Während der Zr-O-
Abstand mit 2,10 Å dem entspricht, der auch in der kristallinen Perowskitstruktur 
von BaZrO3 gefunden wird, so ist der Ba-O-Abstand stark verkürzt. Dieser beträgt 
in den amorphen Schichten 2,51 Å und in BaZrO3 mit Perowskitstruktur 2,96 Å. 
Zur Bestimmung von weiteren Strukturparametern wurde ein RMC-
Programm entwickelt und mit diesem ein Strukturmodell an die EXAFS der 
Dünnschichten gefittet. Da bei den Anpassungen nur moderate Ergebnisse erzielt 
wurden, konnten keine quantitativen Strukturinformationen aus den Rechnungen 
entnommen werden. Qualitativ zeigt sich jedoch, dass in den Dünnschichten, die 
bei 600 °C abgeschieden wurden, Fernordnung besteht, wobei eine strukturelle 
Fehlordnung beobachtet werden kann. Bei den bei 20 °C hergestellten Schichten 
ist die 1. Sauerstoffkoordinationsschale noch einigermaßen scharf definiert, 
während keine definierten Zirkonium- und Bariumschalen erkennbar sind. Um 
aus den gemessenen EXAFS-Daten quantitative Strukturinformationen zu 
extrahieren, muss in Zukunft auf bewährte RMC-Codes zurückgegriffen werden.  
Die elektrische Leitfähigkeit der in Sauerstoff bei 20 °C hergestellten Schichten 
beträgt ~10-4,5 S/cm bei 400 °C. Aus der Temperaturabhängigkeit ließ sich eine 
Aktivierungsenergie von ~1,5 eV ermitteln. Diese ist vermutlich auf elektronische 
Übergänge von oder in Defektzustände zurückzuführen. Die optischen Band-
lücken einer Reihe von Bariumzirkonatfilmen, die in Sauerstoffatmosphäre 
hergestellt wurden, zeigen eine Abhängigkeit von der Synthesetemperatur. So 
wird bei 20 °C eine Bandlücke von ~4,1 eV erhalten. Bei zunehmender Synthese-
temperatur steigt die Bandlücke auf Werte von bis zu 4,9 eV an. Dabei scheint kein 
Zusammenhang zwischen der Größe der Bandlücke und der Kristallinität der 
Proben zu bestehen. Die Ursachen dafür bleiben zukünftigen Untersuchungen 
vorbehalten. 
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Die in Argon bei Temperaturen unterhalb von 400 °C abgeschiedenen Barium-
zirkonatdünnschichten haben eine Stöchiometrie von BaZrO2,3 und sind bei 
Raumtemperatur an Luft nicht stabil. Die schwarzen as prepared Filme verfärben 
sich an Luft zu weißen Produkten. Die dabei eintretende Reaktion wurde näher 
untersucht. Es stellte sich heraus, dass die Filme mit Luftfeuchtigkeit reagieren 
und dabei Wasserstoff freigesetzt wird. Dies kann mit einem Reaktionsmechanis-
mus erklärt werden, bei dem Wasser auf der Oberfläche der Filme gespalten wird 
und die Sauerstoffatome in den sauerstoffdefizienten Bulk eingebaut werden, 
während der Wasserstoff als Gas entweicht. Die Sauerstoffatome werden dabei 
auf Sauerstoffleerstellen eingebaut und die für die Reaktion benötigten Elektronen 
vom Zirkonium bereitgestellt. Es findet also Sauerstoffeinbau unter Oxidation der 
Zirkoniumatome statt.  
Diese Reaktion ist in Hinblick auf die technische Gewinnung von Wasserstoff 
aus Wasser interessant. Für technische Anwendungen müsste jedoch eine 
Möglichkeit gefunden werden, das stöchiometrische Bariumzirkonat wieder in die 
nicht-stöchiometrische Form zurückzureduzieren, so dass die Reaktion auf einem 
katalytischen Weg durchgeführt werden kann.  
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„Gesegnet seien jene, die nichts zu sagen haben  
  und den Mund halten.“ 
 
         - Oscar Wilde -    
 
 
 
 
 
 
 
 
 
7   Anhang 
 
7.1   Literaturverzeichnis 
 
ADE01 M. Aden, „Plasmadynamik beim laserinduzierten Verdampfungsprozeß 
einer ebenen Metalloberfläche“, Dissertation, RWTH Aachen, (1994). 
AFO96 C. N. Afonso, J. M. Ballesteros, J. Gonzalo, G. C. Righini, S. Pelli, Appl. 
Surf. Sci. 96-98, 760-763, (1996). 
AHM95 J. Ahman, G. Svensson, J. Albertsson, Acta Cryst. C52, 1336-1338, 
(1996). 
AKI07 H. Köse, H. L. Akin, Robotics and Autonomous Systems 55, 480-489, 
(2007). 
ALF79   P. P. Ho, R. R. Alfano, Phys. Rev. B 20, 2170, (1979). 
199                                                                                                                            7 Anhang 
 
ALM98 S. A. Almeida, S. R. P. Silva, B. J. Sealy, J. F. Watts, Phil. Mag. Lett. 78, 
319-324, (1998). 
ALM99 S. A. Almeida, S. R. P. Silva, B. J. Sealy, J. F. Watts, Thin Solid Films 
343-344, 632-636, (1999). 
AMA89 H. Amano, M. Kito, K. Hiramatsu, I. Akasaki, Jpn. J. Appl. Phys. 28, 
2112-2114, (1989). 
AMB01 V. Ambegaokar, B. I. Halperin, J. S. Langer, J. Non-Cryst. Sol. 8-10, 
492-496, (1972). 
AMB98  O. Ambacher, J. Phys. D: Appl. Phys. 31, 2653-2710, (1998). 
AND00 L. Andrews, M. Zhou, G. V. Chertihin, W. D. Bare, Y. Hannachi,  
J. Phys. Chem. A 104, 1656-1661, (2000). 
AND01  P. W. Anderson, Phys. Rev. 109, 1492, (1958). 
ART01  B. Ravel, Artemis Users’s Guide, from: http://cars9.uchicago.edu/ 
~ravel/software/ 
ASH01  N. W. Ashcroft, N. D. Mermin, „Solid State Physics“, Saunders College 
Publishing, (1976). 
ATH01  B. Ravel, Athena User’s Guide 1.0, from: http://cars9.uchicago.edu/ 
~ravel/software/ 
AVR39  M. Avrami, J. Chem. Phys. 7, 1103, (1939); M. Avrami, J. Chem. Phys. 
8, 212, (1940); M. Avrami, J. Chem. Phys. 9, 177, (1941). 
BAD01  B. El-Kareh, „Silicon Devices and Process Integration“, Springer-Verlag, 
(2009). 
BAO07  Q. Bao, C. Chen, D. Wang, J. Liu, Crystal Growth and Design 8, 219, 
(2008). 
BAR01  I. Barin, „Thermodynamical Data of Pure Substances“, Vol. 1, Wiley-VCH, 
(1989).  
BAR11  S. R. Bare, „XANES Measurements and Interpretation“, EXAFS Data 
Collection and Analysis Course, (2005). 
BAR95   A. J. Bard, M. A. Fox, Acc. Chem. Res. 28, 141-145, (1995). 
BAR99  N. P. Barradas, S. A. Almeida, C. Jeynes, A. P. Knights, S. R. P. Silva, B. 
J. Sealy, Nucl. Instr. and Meth. in Phys. Res. B 148, 463-467, (1999). 
BAS07  N. D. Bassim, P. K. Schenck, E. U. Donev, E. J. Heilweil, E. Cockayne, 
M. L. Green, L. C. Feldman, Appl. Surf. Sci. 254, 785-788, (2007). 
BAS08  S. Basharat, C. J. Carmalt, R. Binions, R. Palgrave, I. P. Parkin, Dalton 
Trans., 591-595, (2008). 
BAT96  G. A. Battiston, R. Gerbasi, M. Porchia, R. Bertoncello, F. Caccavale, 
Thin Solid Films 279, 115-118, (1996). 
7 Anhang                                                                                                                            200 
 
BEC35   R. Becker, W. Döring, Annalen der Physik 24, 719, (1935). 
BEN04  P. Benzi, E. Bottizzo, L. Operti, P. Volpe, Chem. Mater. 16, 1068-1074, 
(2004). 
BER94   H. Bertagnolli, T. S. Ertel, Angew. Chem. Int. Ed. 33, 45-66, (1994). 
BIA82  A. Bianconi, A. Giovannelli, I. Davoli, S. Stizza, L. Palladino,  
O. Gzowski, L. Murawski, Sol. State Comm. 42, 547-551, (1982). 
BIA83  A. Bianconi, M. Dell'Ariccia, P. J. Durham, J. B. Pendry, Phys. Rev. B 
26, 6502, (1982). 
BIN03  R. Binions, C. J. Carmalt, I. P. Parkin, K. F. E. Pratt, G. A. Shaw, Chem. 
Mater. 16, 2489-2493, (2004). 
BIR01  M. Birkholz, „Thin Film Analysis by X-Ray Scattering“, Wiley-VCH, 
(2006). 
BOG95  P. Boguslawski, E. L. Briggs, J. Bernholc, Phys. Rev. B, 51, 17255, 
(1995). 
BON01  D. Bonnell, „Scanning Probe Microscopy and Spectroscopy“, Wiley-VCH, 
(2001). 
BRT93   D. Bertsimas, J. Tsitsiklis, Statistical Science 8, 10-15, (1993). 
BSS01  Informationen von: http://www.helmholtz-berlin.de/zentrum/ 
grossgeraete/elektronenspeicherring/index_de.html 
BUR93  E. Burattini, J. Purans, A. Kuzmin, Jpn. J. Appl. Phys. 32, 655-657, 
(1993). 
BUT88  D. J. Buttrey, P. Ganguly, J. M. Honig, C. N. R. Rao, R. R. Schartman, 
G. N. Subbanna, J. Sol. State Chem. 74, 233-238 (1988). 
CAP07  E. Cappelli, S. Orlando, V. Morandi, M. Servidori, C. Scilletta, J. of 
Phys.: Conference Series 59, 616-624, (2007). 
CHA05  N. A. Chaniotakisa, Y. Alifragis, A. Georgakilas, G. Konstantinidis, 
Appl. Phys. Lett. 86, 164103, (2005). 
CHE00  H. Chen, K. Chen, D. A. Drabold, M. E. Kordesch, Appl. Phys. Lett. 77, 
1117-1119, (2000). 
CHO04  K. L. Chopra, P. D. Paulson, V. Dutta, Prog. Photovolt: Res. Appl. 12, 
69-92, (2004). 
CHR01  D. B. Chrisey, G. K. Hubler, „Pulsed Laser Deposition of Thin Films“, 
Wiley-Interscience, (1994). 
CHR03  H. M. Christen, E. D. Specht, S. S. Silliman, K. S. Harshavardhan, Phys. 
Rev. B 68, 020101, (2003). 
CHU07  J. K. Chung, W. J. Kim, S. G. Lee, C. J. Kim, Key Engineering Materials 
336-338, 715-718, (2007). 
201                                                                                                                            7 Anhang 
 
CHU92  B. C. Chung, M. Gershezon, J. Appl. Phys. 72, 651, (1992). 
CIT81  P. A. Lee, P. H. Citrin, P. Eisenberger, B. M. Kincaid, Rev. Mod. Phys. 
53, 769, (1981). 
COH01  C. Cohen-Tannoudji, „Quantenmechanik“, Band 1, de Gruyter,  
4. Auflage, (2009). 
COL97  D. Cole, J. G. Lunney, F. P. Logue, J. F. Donegan, J. M. D. Coey, Mater. 
Sci. and Eng. B48, 239-243, (1997). 
CON74  L. N. Cojocaru, A. Prodan, Rev. Roum. Phys. 19, 209, (1974). 
COS31   D. Coster, J. Veldkamp, Zeitschrift für Physik 70, 306-316, (1931). 
CUL01  B. D. Cullity, S. R. Stock, „Elements of X-ray Diffraction“, Prentice Hall, 
3rd edition, (2001). 
DAI02   Z. R. Dai, Z. W. Pan, Z. L. Wang, J. Phys. Chem. B 106, 902-904, (2002). 
DAS96   S. Dash, D. D. Sood, R. Prasad, J. Nucl. Mater. 228, 83-116, (1996). 
DEK01   Dektak 150 Surface Profiler Datasheet, from: http://www.veeco.com 
DIE96  D. Dierickx, I. Houben, J. Lapin, F. Delannay, O. van der Biest,  
J. Mater. Sci. Lett. 15, 1573-1576, (1996). 
DIJ87  D. Dijkkamp, T. Venkatesan, X. D. Wu, S. A. Shaheen, N. Jisrawi, Y. H. 
Min-Lee, W. L. McLean, M. Croft, Appl. Phys. Lett. 51, 619-621, (1987). 
DIM02   N. Dimakis, G. Bunker, Phys. Rev. B 65, 201103, (2002). 
DIP10  S. Diplas, O. M. Lovvik, H. Nordmark, D. M. Kepaptsoglou, J. Moe 
Graff, C. Ladam, F. Tyholdt, J. C. Walmsley, A. E. Gunnaes, R. Fager-
berg, A. Ulyashin, Surf. Interface Anal. 42, 874-877, (2010). 
DLT01  Informationen von: http://www.delta.tu-dortmund.de/cms/de/ 
Beschleuniger/Anlage/index.html 
DLU06  K. Maeda, K. Teramura, D. Lu, T. Takata, N. Saito, Y. Inoue,  
K. Domen, Nature 440, 295, (2006).  
DOV02  M. T. Dove, M. G. Tucker, S. A. Wells, D. A. Keen, EMU Notes in 
Mineralogy 4, 59-82, (2002). 
DOW01  A. J. Downs, „Chemistry of Aluminum, Gallium, Indium and Thallium“, 
Springer-Verlag, 1st edition (1993). 
DUR81  P. J. Durham, J. B. Pendry, C. H. Hodges, Sol. State Comm. 38, 159-162, 
(1981). 
EAS01  R. Eason, „Pulsed Laser Deposition of Thin Films“, Wiley-VCH,  
1. Auflage, (2006). 
EDW97  D. D. Edwards, T. O. Mason, F. Goutenoire, K. R. Poeppelmeier, Appl. 
Phys. Lett. 70, 1706-1708, (1997). 
7 Anhang                                                                                                                            202 
 
EHR07  D. Ehre, V. Lyahovitskaya, A. Tagantsev, I. Lubomirsky, Adv. Mater. 
19, 1515-1517, (2007). 
EIN05   A. Einstein, Annalen der Physik 322, 132-148, (1905). 
EIS79   P. Elsenberger, G. S. Brown, Sol. State Comm. 29, 481-484, (1979). 
ELS01  A. Elshabini-Riad, F. D. Barlow, „Thin Film Technology Handbook”, 
McGraw-Hill, (1998). 
ELS98  J. Elsner, R. Jones, M. I. Heggie, P. K. Sitch, M. Haugk, T. Frauenheim, 
S. Öberg, P. R. Briddon, Phys. Rev. B 58, 12571-12574, (1998). 
ENZ06  T. Enz, M. Winterer, B. Stahl, S. Bhattacharya, G. Miehe, K. Foster,  
C. Fasel, H. Hahn, J. Appl. Phys. 99, 044306, (2006).  
EPM01 Informationen von: http://www.emal.engin.umich.edu/facilities_ 
instruments/central/cameca_sx100.html 
EPS08 M. Epstein, G. Olalde, S. Santen, A. Steinfeld, C. Wieckert, J. of Solar 
Energy Eng. 130, 014505 (2008). 
ERB95   A. Erb, E. Walker, R. Flükiger, Physica C 245, 245-251, (1995). 
ERS75   J. L. Erskine, E. A. Stern, Phys. Rev. B 12, 5016-5024, (1975). 
EVR05  G. Evrard, L. Pusztai, J. Phys.: Condens. Mat. 17, 1-13, (2005). 
FAR27  L. Farkas, Z. für physik. Chemie 125, 236, (1927).   
FEF01 J. J. Rehr, A. Ankudinov, B. Ravel, User’s Guide FEFF v8.40,              
from: http://leonardo.phys.washington.edu/feff/ 
FEN09 F. Y. Wang, R. Z. Wang, W. Zhao, X. M. Song, B. Wang, H. Yan, Sci. 
China Ser. F-Inf. Sci. 52, 1947-1952, (2009). 
FEW00 FEFF-Documentation, from: http://leonardo.phys.washington.edu/ 
feff/wiki/index.php?title=Main_Page 
FLA06   S. Abanades, G. Flamant, Solar Energy 80, 1611-1623, (2006). 
FLE65 R. L. Fleischer, P. B. Price, R. M. Walker, J. Appl. Phys. 36, 3645-3652, 
(1965). 
FLS92    M. Fleischer, J. Giber, H. Meixner, Appl. Phys. A 54, 560-566, (1992). 
FLS93    M. Fleischer, H. Meixner, Sensors and Actuators B 6, 257-261, (1992). 
FLS94    M. Fleischer, H. Meixner, Sensors and Actuators B 5, 115-119, (1991). 
FOI09 G. M. Foidl, „Einführung in den Simulated Annealing Algorithmus“,  
von: http://www.mycsharp.de/attachments/simulated_annealing.pdf 
FRA01 Informationen von: http://hydrogen.physik.uni-wuppertal.de/ 
beamline/index.html 
FRA08  R. Frahm, Rev. Sci. Instrum. 60, 2515-2518, 
203                                                                                                                            7 Anhang 
 
FRA09 R. Frahm, R. Wagner, A. Herdt, D. Lützenkirchen-Hecht, J. of Phys.: 
Conference Series 190, 012040, (2009). 
FRE05 D. Freeman, S. Madden, B. Luther-Davies, Optics Express 13, 3079-
3086, (2005). 
FRI20  H. Fricke, Phys. Rev. 16, 202-2 15, (1920).  
FUZ01 B. Fultz, J. M. Howe, „Transmission Electron Microscopy and 
Diffractometry of Materials“, Springer-Verlag, 3rd edition, (2008). 
GAP81 S. V. Gaponov, B. M. Luskin, N. N. Salashchenko, Sol. State Comm. 39, 
301-302, (1981). 
GCA01 Agilent 7890A Network Gas Chromatograph Datasheet, from: 
http://www.home.agilent.com 
GEL60  S. Geller, J. Chem. Phys. 33, 676-684, (1960). 
GLD01 J. Goldstein, D. Newbury, D. Joy, C. Lyman, P. Echlin, E. Lifshin, L. 
Sawyer, J. Michael, „Scanning Electron Microscopy and X-ray 
Microanalysis“, Springer-Verlag, 3rd edition, (2002). 
GME01 Gmelin Handbook of inorganic and organometallic chemistry, 
Gallium - Suppl. Vol. C1a, „Compounds with Noble Gases, Hydrogen and 
Oxygen”, Springer-Verlag, (1997). 
GOT01 W. Gottwald, K. H. Heinrich, „UV/VIS-Spektroskopie für Anwender“, 
Wiley-VCH, 1. Auflage, (1998).  
GOT44 J. Gottmann, „Dynamik der Schichtabscheidung von Keramiken mit KrF 
Excimer-Laserstrahlung“, Dissertation, RWTH Aachen, (2001). 
GOT99 J. Gottmann, G. Schlaghecken, E. W. Kreutz, Appl. Phys. A 69,  
597-600, (1999). 
GRA94 V. Granville, M. Krivanek, J. P. Rasson, IEEE Transaction on pattern 
analysis and machine intelligence 16, 652-656, (1994). 
GRE01  R. L. McGreevy, J. Phys.: Condens. Mat. 13, 877-913, (2001). 
GRE88  R. L. McGreevy, L. Pusztai, Molecular Simulation 1, 359-367, (1988). 
GRE90 S. J. Gurmant, R. L. McGreevy, J. Phys.: Condens. Mat. 2, 9463-9473, 
(1990). 
GRG07 S. Grigorescu, A. Carrado, C. Ulhaq, J. Faerber, C. Ristoscu, G. 
Dorcioman, E. Axente, J. Werckmann, I. N. Mihailescu, Appl. Surf. Sci. 
254, 1150-1154, (2007).   
GRI01 V. A. Gritsenko, J. B. Xu, R. W. M. Kwok, Y. H. Ng, I. H. Wilson, Phys. 
Rev. Lett. 81, 1054-1057, (1998). 
GRI02   V. A. Gritsenko, Physics-Uspekhi 51, 699-708 (2008). 
7 Anhang                                                                                                                            204 
 
GRU01 M. Grundmann, „The Physics of Semiconductors – An Introduction 
Including Device and Nanophysics”, Springer-Verlag, 1st edition, (2006). 
GSH98  G. Schmitz, P. Gassmann, R. Franchy, Surf. Sci. 397, 339-345, (1998). 
GUI01 R. Guinebretiere, „X-ray Diffraction by Polycrystalline Materials”, Wiley-
Interscience, 1st edition, (2010). 
GUP01 T. K. Gupta, „Handbook of Thick- and Thin-Film Hybrid Microelectronics“, 
Wiley-VCH, (2003). 
GUS00 A. V. Gusarov, A. G. Gnedovets, I. Smurov, J. Appl. Phys. 88, 4352-
4364, (2000). 
GUS86  M. B. Guseva, Izv. an SSSR Fiz. 50, 459-464, (1986). 
HAN06 A. D. Hanser, L. Liu, E. A. Preble, D. Tsvetkov, M. Tutor, N. M. 
Williams, K. Evans, Y. Zhou, D. Wang, et al., CS MANTECH 
Conference, Vancouver, British Columbia, Canada 67-69, (2006). 
HAR76 T. Harwig, G. J. Wubs, G. J. Dirksen, Sol. State Comm. 18, 1223-1225, 
(1976). 
HAR77  T. Harwig, J. Schoonman, J. Sol. State Chem. 23, 205-211, (1978). 
HAR78  R. Harris, Proceedings of the IEEE 66, 51-83, (1978). 
HAS70  W. K. Hastings, Biometrika 57, 97-109, (1970). 
HBS01 H. J. Hübschmann, „Handbook of GC/MS - Fundamentals and 
Applications“, Wiley-VCH, 2. Auflage, (2008). 
HEI01 B. Heitkamp, „Charakterisierung magnetischer Materialien mit X-PEEM“, 
Berichte des Forschungszentrums Jülich 4068, FZ Jülich, (2003). 
HLE96  H. Lee, J. S. Harris Jr., J. of Cryst. Growth 169, 689-696, (1996). 
HOK04 N. H. Kim, H. W. Kim, C. Seoul, C. Lee, Mater. Sci. and Engine. B 111, 
131-134, (2004). 
HOL01 A. F. Holleman, E. Wiberg, „Lehrbuch der anorganischen Chemie“, de 
Gruyter, 101. Auflage, (1995). 
HON72  A. Fujishima, K. Honda, Nature 238, 37-38, (1972). 
HSL01 Informationen von: http://hasylab.desy.de/facilities/doris_iii 
/index_eng.html; Informationen von: http://hasylab.desy.de/facilities/ 
doris_iii/beamlines/c_cemo/index_eng.html 
HTZ20  G. Hertz, Zeitschrift für Physik 3, 19-25, (1920). 
HWA05 S. H. Shim, J.-W. Yoon, N. Koshizaki, J. H. Won, Y. Hirotsu,  
K. B. Shim, Jpn. J. Appl. Phys. 44, 2688-2690, (2005). 
IBL01 H. Ibach, H. Lüth, „Festkörperphysik - Einführung in die Grundlagen“, 
Springer-Verlag, 3. Auflage, (1990). 
205                                                                                                                            7 Anhang 
 
IFE01    B. Ravel, M. Newville, J. Synchrotron Radiat. 12, 537-541, (2005). 
ILE72 M. Ilegems, H. C. Montgomery, J. Phys. Chem. Solids 34, 885-895, 
(1973). 
INO03 M. Inoue, N. Hasegawa, R. Uehara, N. Gokon, H. Kaneko,  
Y. Tamaura, Solar Energy 76, 309-315, (2004). 
INT01 Wyko NT1100 Optical Profiling System Datasheet, from: 
http://www.veeco.com 
ITI97  T. E. Itina, W. Marine, M. Autric, J. Appl. Phys. 82, 3536-3542, (1997). 
JEN92 D. W. Jenkins, J. D. Dow, M.-H. Tsai, J. Appl. Phys. 72, 4130-4133, 
(1992). 
JON85 T. A. Jones, J. G. Forth, B. Mann, Sensors and Actuators 8, 281-306, 
(1985).  
JUZ38  R. Juza, H. Hahn, Z. für anorg. und allg. Chemie 239, 282-287, (1938). 
KAN93 J. Kanasaki, A. Okano, K. Ishikawa, Y. Nakai, N. Itoh, Phys. Rev. Lett. 
70, 2495-2498, (1993). 
KAR84  J. Karpinski, J. Sun, S. Porowski, J. Cryst. Growth 66, 1-10, (1984). 
KEE05 D. A. Keen, M. G. Tucker, M. T. Dove, J. Phys.: Condens. Mat. 17, 15-
22, (2005). 
KEL85 R. Kelly, J. J. Cuomo, P. A. Leary, J. E. Rothenbreg, B. E. Braren, C. F. 
Aliotta, Nucl. Instr. and Meth. in Phys. Res. B9, 329-340, (1985);          
R. Kelly, J. E. Rothenberg, Nucl. Instr. and Meth. in Phys. Res. B7/8, 
755-763, (1985). 
KID92 H. Kidoh, T. Ogawa, H. Yashima, A. Morimoto, T. Shimizu, Jpn. J. 
Appl. Phys. 31, 2965-2967, (1992). 
KIK92 S. Kikkawa, F. Kanamaru, S. Hashiguchi, J. Mater. Sci. Lett. 11, 9-10, 
(1992). 
KIL82    J. A. Kilner, R. J. Brook, Solid State Ionics 6, 237-252, (1982). 
KIM02 D. H. Kim, S. H. Yoo, T.-M. Chung, K.-S. An, H.-S. Yoo, Y. Kim, Bull. 
Korean Chem. Soc. 23, 225-228, (2002). 
KIM05 Y. S. Kim, S.-C. Ha, K. Kim, H. Yang, S.-Y. Choi, Y. T. Kim, J. T. Park, 
C. H. Lee, J. Choi, J. Paek, K. Lee, Appl. Phys. Lett. 86, 213105, (2005). 
KIN05 I. Kinski, G. Miehe, G. Heymann, R. Theissmann, R. Riedel, H. 
Huppertz, Z. Naturforsch. 60b, 831-836, (2005). 
KIR06 N. M. Kirby, N. W. Chen-Tan, C. E. Buckley, J. Europ. Ceram. Soc. 27, 
2039-2044, (2007). 
KIR83   S. Kirkpatrick, C. D. Gelatt, M. P. Vecchi, Science 220, 671-680, (1983). 
7 Anhang                                                                                                                            206 
 
KIS57    H. E. Kissinger, Annalen der Chemie 29, 1702-1706, (1957). 
KLI05 R. F. Klie, J. P. Buban, M. Varela, A. Franceschetti, C. Jooss, Y. Zhu,  
N. D. Browning, S. T. Pantelides, S. J. Pennycook, Nature 435, 475-478, 
(2005). 
KOM88 S. Komuro, Y. Aoyagi, T. Morikawa, S. Namba, Jpn. J. Appl. Phys. 27, 
34-36, (1988). 
KOM90 T. Komatsu, O. Tanaka, C. Hirose, K. Matusita, T. Yamashita, J. Mater. 
Sci. Lett. 9, 170-172, (1990). 
KON00 D. C. Koningsberger, B. L. Mojet, G. E. van Dorssen, D. E. Ramaker, 
Topics in Catalysis 10, 143-155, (2000). 
KON01 D. C. Koningsberger, R. Prins, „X-Ray Absorption - Principles, 
Applications, Techniques of EXAFS, SEXAFS, and XANES“, Wiley-
Interscience, (1988). 
KOO01  U. Koops, D. Hesse, M. Martin, J. Mater. Res. 17, 2489-2498, (2002). 
KRE03  K. D. Kreuer, Annu. Rev. Mater. Res. 33, 333-359, (2003). 
KRE93 E. W. Kreutz, A. Voss, M. Alunovic, J. Funken, H. Sung, Surf. and 
Coatings Technol. 59, 26-31, (1993). 
KRE94 E. W. Kreutz, M. Alunovic, A. Voss, W. Pfleging, H. Sung, D. A. 
Wesner, Surf. and Coatings Technol. 68/69, 238-243, (1994). 
KRE96  K. D. Kreuer, Chem. Mater. 8, 610-641, (1996). 
KRE99  K. D. Kreuer, Solid State Ionics 125, 285-302, (1999). 
KRO05 P. Kroll, R. Dronskowski, M. Martin, J. Mater. Chem. 15, 3296-3302, 
(2005). 
KRO32  R. L. Kronig, Zeitschrift für Physik 70, 317-323, (1931). 
KRO33  R. L. Kronig, Zeitschrift für Physik 75, 191-210, (1932). 
KRO34  R. L. Kronig, Zeitschrift für Physik 75, 468-475, (1932). 
KUB01 M. Kuball, H. Mokhtari, D. Cherns, J. Lu, D. I. Westwood, Jpn. J. Appl. 
Phys. 39, 4753-4754, (2000). 
KUC00 W. Kuch, „Abbildende magnetische Mikrospektroskopie“, Habilitations-
schrift, Martin-Luther-Universität Halle-Wittenberg, (2002). 
KUD03  A. Kudo, Catalysis Surveys from Asia 7, 31-38, (2003). 
KUK08 S. A. Kukushkin, A. V. Osipov, V. N. Bessolov, B. K. Medvedev, V. K. 
Nevolin, K. A. Tcarik, Rev. Adv. Mater. Sci. 17, 1-32, (2008). 
KUZ94 J. N. Kuznia, J. W. Yang, Q. C. Chen, S. Krishnankutty, M. Asif Khan, 
T. George, J. Frietas Jr., Appl. Phys. Lett. 65, 2407-2409, (1994). 
KZM94  A. Kuzmin, J. Phys.: Condens. Mat. 6, 5761-5770, (1994). 
207                                                                                                                            7 Anhang 
 
LAI00 M. Laidoudi, I. Abu Talib, R. Omar, J. Phys. D: Appl. Phys. 33, 3112-
3120, (2000). 
LAK80 E. Lakshmi, B. Mathur, A. B. Bhattacharya, Thin Solid Films 74, 77-82, 
(1980). 
LAS01   COMPexPro 205 Datasheet, from: http://www.coherent.com 
LAU98  L. Binet, D. Gourier, J. Phys. Chem. Solids 59, 1241-1249, (1998). 
LEE00 H. N. Lee, A. Visinoiu, S. Senz, C. Harnagea, A. Pignolet, D. Hesse,  
U. Gösele, J. Appl. Phys. 88, 6658-6664, (2000). 
LIA98   R. Liang, D. A. Bonn, W. N. Hardy, Physica C 304, 105-111, (1998). 
LOR67 M. R. Lorenz, J. F. Woods, R. J. Gambino, J. Phys. Chem. Solids 28,  
403-404, (1967). 
LUO04 W. K. Luo, H. W. Sheng, F. M. Alamgir, J. M. Bai, J. H. He, E. Ma, 
Phys. Rev. Lett. 92, 145502, (2004). 
LUP09 G. Lupina, J. Dabrowski, P. Dudek, G. Kozlowski, P. Zaumseil, G. 
Lippert, O. Fursenko, J. Bauer, C. Baristiran, I. Costina, H.-J. Müssig,  
L. Oberbeck, U. Schröder, Appl. Phys. Lett. 94, 152903, (2009). 
MAD75 R. Madar, G. Jacob, J. Hallais, R. Fruchart, J. Cryst. Growth 31, 197-203, 
(1975). 
MAG06 R. Magaraggia, S. Kennedy, T. Tedesco, E. Kartini, M. Collins, K. Itoh, 
Physica B 385/386, 263-265, (2006). 
MAI01 J. Maier, „Festkörperchemie - Fehler und Funktionen“, Teubner-Verlag,  
1. Auflage, (2000). 
MAI93 J. Maier, Angew. Chem. 105, 333-354, (1993); J. Maier, Angew. Chem. 
105, 558-573, (1993). 
MAR01 M. Martin, „Röntgenabsorptionsspektroskopie“, Skript zum Strukturkurs, 
RWTH Aachen, (2005). 
MAR09 M. Martin, R. Dronskowski, J. Janek, K. D. Becker, D. Roehrens,  
J. Brendt, M. W. Lumey, L. Nagarajan, I. Valov, A. Börger, Prog. Solid 
State Chem. 37, 132-152, (2009). 
MAR69  H. P. Maruska, J. J. Tietjen, Appl. Phys. Lett. 15, 327-329, (1969). 
MAT96  T. Mattila, R. M. Nieminen, Phys. Rev. B 54, 16676-16682, (1996). 
MEG46  H. D. Megaw, Proc. Phys. Soc. 58, 133-152, (1946). 
MEI01 D. Meister, „Elektrische und optische Charakterisierung von Galliumnit-
rid“, Dissertation, Justus–Liebig–Universität Gießen, (2001). 
MET53 N. Metropolis, A. W. Rosenbluth, M. N. Rosenbluth, A. H. Teller,  
E. Teller, J. Chem. Phys. 21, 1087-1092, (1953). 
7 Anhang                                                                                                                            208 
 
MIL01 M. Miller, P. Liaw, „Bulk Metallic Glasses“, Springer-Verlag, 1st edition, 
(2010). 
MIN10 A. Mineshige, T. Nakao, Y. Ohnishi, R. Sakamoto, Y. Daiko,  
M. Kobune, T. Yazawa, H. Yoshioka, T. Fukutsuka, Y. Uchimoto,  
J. Electrochem. Soc. 157, 1465-1470, (2010). 
MIS07 K. C. Mishra, P. C. Schmidt, S. Laubach, K. H. Johnson, Phys. Rev. B 
76, 035127, (2007). 
MON96 W. Montfrooij, R. L. McGreevy, R. Hadfield, N. H. Andersen, J. Appl. 
Cryst. 29, 285-290, (1996). 
MOT01 N. F. Mott, E. A. Davis, „Electronic Process in Non-Crystalline Materials“, 
Oxford University Press, 2nd edition, (1979).  
MOT02  N. F. Mott, Philos. Mag. B 43, 941-942, (1981). 
MOT56  N. F. Mott, Advances in Physics 21, 785-823, (1972). 
MOT66 N. F. Mott, Philos. Mag. 17, 1259-1268, (1968); N. F. Mott, E. A. Davis, 
Philos. Mag. 17, 1269-1284, (1968). 
MOT67  N. F. Mott, Adv. in Phys 16, 49-144, (1967). 
MOU93 T. D. Moustakas, T. Lei, R. J. Molnar, Physica B 185, 36-49, (1993). 
MUE09 D. N. Mueller, R. A. De Souza, J. Brendt, D. Samuelis, M. Martin,  
J. Mater. Chem. 19, 1960-1963, (2009). 
NAG05 T. Nagata, Y.-Z. Yoo, P. Ahmet, T. Chikyow, Jpn. J. Appl. Phys. 44, 
7896-7900, (2005). 
NAG08 L. Nagarajan, R. A. De Souza, D. Samuelis, I. Valov, A. Börger,  
J. Janek, K.-D. Becker, P. C. Schmidt, M. Martin, Nature Mater. 7,  
391-398, (2008). 
NAK91  S. Nakamura, Jpn. J. Appl. Phys. 30, 1705-1707, (1991). 
NAR87 J. Narayan, N. Biunno, R. Singh, O. W. Holland, O. Auciello, Appl. 
Phys. Lett. 51, 1845-1847, (1987). 
NBY01 D. E. Newbury, D. C. Joy, P. Echlin, C. E. Fiori, J. I. Goldstein, 
„Advanced Scanning Electron Microscopy and X-ray Microanalysis“,  
Plenum Press, 1st edition, (1986). 
NEP00 S. A. Nepijko, N. N. Sedov, O. Schmidt, G. Schönhense, X. Bao,  
W. Huang, J. of Microscopy 202, 480-487, (2001). 
NER06 S. Neretina, Q, Zhang, R. A. Hughes, J. F. Britten, N. V. Sochinskii,  
J. S. Preston, P. Mascher, J. Electron. Mater. 35, 1224-1230, (2006). 
NEV99  Data from: http://cars9.uchicago.edu/~newville/ModelLib/search.html 
NEW00 M. Newville, „Fundamentals of XAFS“, Tutorial, University of Chicago, 
(2004). 
209                                                                                                                            7 Anhang 
 
NEW01 M. Newville, P. Livins, Y. Yacoby, J. J. Rehr, E. A. Stern, Phys. Rev. B 
47, 14126, (1993). 
NOB05 N. Matsuki, T.-W. Kim, J. Ohta, H. Fujioka, Sol. State Comm. 136,  
338-341, (2005). 
NOM04 K. Nomura, H. Ohta, A. Takagi, T. Kamiya, M. Hirano, H. Hosono, 
Nature 432, 488-492, (2004). 
NOR04  D. P. Norton, Mater. Sci. and Eng. R 43, 139-247, (2004). 
NOR92 M. G. Norton, K. P. B. Cracknell, C. B. Carter, J. Am. Ceram. Soc. 75, 
1999-2002, (1992). 
OFU07 M. Ofuji, K.Abe, H. Shimizu, N. Kaji, R. Hayashi, M. Sano, H. 
Kumomi, K. Nomura, T. Kamiya, H. Hosono, IEEE Electron Device 
Letters 28, 273-275, (2007). 
OIL01 J. Oila, V. Ranki, J. Kivioja, K. Saarinen, P. Hautojärvi, J. Likonen, J. M. 
Baranowski, K. Pakula, T. Suski, M. Leszczynski, I. Grzegory, Phys. 
Rev. B 63, 045205, (2001). 
OKU94 H. Okumura, S. Yoshida, T. Okahisa, Appl. Phys. Lett. 64, 2997-2999, 
(1994). 
ORI00 M. Orita, H. Ohta, M. Hirano, H. Hosono, Appl. Phys. Lett. 77, 4166-
4168, (2000). 
OST79   W. Ostwald, Z. Phys. Chem. 22, 289, (1879). 
PAN92 J. I. Pankove in: „Non-Stoichiometry in Semiconductors”, Eds. K. J. 
Bachmann et al., Vol. 143, Elsevier, Amsterdam, (1992). 
PAS87 J. O. A. Paschoal, H. Kleykamp, F. Thümmler, J. Nucl. Mater. 151,  
10-21, (1987). 
PAT07 T. M. Patz, A. Doraiswamy, R. J. Narayan, N. Menegazzo, C. Kranz, B. 
Mizaikoff, Y. Zhong, R. Bellamkonda, et al., Mater. Sci. and Eng. C27, 
514-522, (2007).  
PAU58  L. J. van der Pauw, Philips Technical Review 20, 220-224, (1958). 
PAU59  L. J. van der Pauw, Philips Technical Review 13, 1-9, (1958). 
PEA00  S. J. Pearton, F. Ren, Adv. Mater. 12, 1571-1580, (2000). 
PEE01   Focus IS PEEM datasheet, from: http://www.omicron.de 
PER10 D. Pergolesi, E. Fabbri, A. D’Epifanio, E. Di Bartolomeo, A. Tebano,  
S. Sanna, S. Licoccia, G. Balestrino, E. Traversa, Nature Mater. 9,  
846-852, (2010). 
PET11  A. Petitmangin, C. Hébert, J. Perrière, B. Gallas, L. Binet, P. Barboux,  
P. Vermaut, J. Appl. Phys. 109, 013711, (2011). 
7 Anhang                                                                                                                            210 
 
PIE01 U. Pietsch, V. Holy, T. Baumbach, „High Resolution X-ray Scattering“, 
Springer-Verlag, 2nd edition, (2004). 
PIM01 A. Pimpinelli, J. Villain, „Physics of Crystal Growth“, Cambridge 
University Press, (1999). 
PLD01  Abbildung von: http://www.oocities.com/xsrao/research.htm 
PLD02 Abbildung von: http://www.fisica.unisalento.it/Int_Laser-Materia/ 
page.php?page=research_activities/plasma_plume 
POL00 A. Y. Polyakov, N. B. Smirnov, A. V. Govorkov, G. Dang, A. P. Zhang, 
F. Ren, X. A. Cao, S. J. Pearton, R. G. Wilson, J. Vac. Sci. Technol. B 18, 
1237-1243, (2000). 
PSL93 M. Passlack, N. E. J. Hunt, E. F. Schubert, G. J. Zydzik, M. Hong, J. P. 
Mannaerts, R. L. Opila, R. J. Fischer, Appl. Phys. Lett. 64, 2715-2717, 
(1994). 
PSL94 M. Passlack, E. F. Schubert, W. S. Hobson, M. Hong, N. Moriya, S. N. 
G. Chu, K. Konstadinidis, J. P. Mannaerts, M. L. Schnoes, G. J. Zydzik, 
J. Appl. Phys. 77, 686-693, (1995). 
PUY76  N. Puychevrier, M. Menoret, Thin Solid Films 36, 141-145, (1976). 
RAJ90   R. K. Singh, J. Narayan, Phys. Rev. B 41, 8843-8859, (1990). 
RAM71  R. Appedino, Ann. Chim. (Rome) 61, 61, (1971). 
RAM91 R. Ramesh, A. Inam, W. K. Chan, B. Wilkens, K. Meyers,  
K. Remschnig, D. L. Hart, J. M. Tarascon, Science 252, 944-946, (1991). 
REB02 M. Rebien, W. Henrion, M. Hong, J. P. Mannaerts, M. Fleischer, Appl. 
Phys. Lett. 81, 250-252, (2002). 
REE01 S. J. B. Reed, „Electron Microprobe Analysis and Scanning Electron 
Microscopy in Geology“, Cambridge University Press, 2nd edition, 
(2010). 
REH00  J. J. Rehr, R. C. Albers, Rev. Mod. Phys. 72, 621-654, (2000). 
REI01 L. Reimer, „Scanning Electron Microscopy - Physics of Image Formation 
and Microanalysis“, Springer-Verlag, 2nd edition, (1998). 
REI02 L. Reimer, „Transmission Electron Microscopy - Physics of Image 
Formation“, Springer-Verlag, 4th edition, (1997). 
REI03 L. Reimer, P. W. Hawkes, „Energy-Filtering Transmission Electron 
Microscopy“, Springer-Verlag, 1st edition, (1995). 
REI99    G. Reisse, S.Weissmantel, Appl. Phys. A 69, 749-753, (1999). 
REY07 K. R. Reyes-Gil, E. A. Reyes-Garcia, D. Raftery, J. Phys. Chem. C 111, 
14579-14588, (2007). 
211                                                                                                                            7 Anhang 
 
RIA04 H. Riascos, G. Zambrano, P. Prieto, A. Devia, H. Galindo, C. Power,  
J. Gonzalez, Physica Status Solidi A 201, 2390, (2004). 
RIT03 G. Rietveld, C. V. Koijmans, L. C. A. Henderson, M. J. Hall, S. 
Harmon, P. Warnecke, B. Schumacher, IEEE Transactions on  
Instrumentation and Measurement 52, 449-453, (2003). 
ROB00  J. Probertson, J. Vac. Sci. Technol. B 18, 1785-1791, (2000). 
ROD01 J. Rodesch, „Aufbau einer Hochtemperatur-Van der Pauw-Apparatur und 
Anwendung auf dünne Galliumoxynitrid-Halbleiterschichten“, Diplomar-
beit, RWTH Aachen, (2004). 
ROE09 D. Röhrens, „Über den Effekt von Stickstoffsubstitution auf die strukturel-
len Eigenschaften von polykristallinem Galliumoxid und die elektrische Leit-
fähigkeit von amorphen Lanthangallat Dünnschichten“, Dissertation, 
RWTH Aachen, (2010). 
ROY52  R. Roy, V. G. Hill, E. F. Osborn, J. Am. Chem. Soc., 74, 719-722, (1952). 
ROY99  M. Roy, S. J. Gurman, J. Synchrotron Radiat. 6, 228-230, (1999). 
RUB01 B. Rubarth, „Dotierung von amorphen Kohlenwasserstoffschichten“, 
Dissertation, Universität Oldenburg, (2001). 
RUB93 M. Rubin, N. Newman, J. S. Chan, T. C. Fu, J. T. Ross, Appl. Phys. Lett. 
64, 64-66, (1994). 
SAN03 P. Sanguino, M. Niehus, L. V. Melo, R. Schwarz, S. Koynov,  
T. Monteiro, J. Soares, H. Alves, B. K. Meyer, Solid State Electronics 47, 
559-563, (2003). 
SAN84  R. A. van Santen, J. Phys. Chem. 88, 5768-5769, (1984). 
SAT93 H. Sato, T. Minami, E. Yamada, S. Takata, M. Ishii, J. Vac. Sci. Technol. 
A 11, 1422-1425, (1993). 
SCH01  H. Schillinger, P. Wallenta, Physik Journal 3, 80-81, (2004). 
SCH03  G. Schmid, B. Corain, Eur. J. Inorg. Chem. 2003, 3081-3098, (2003). 
SED01 L. I. Sedov, „Similarity and Dimensional Methods in Mechanics“, CRC 
Press, 10th edition, (1993). 
SEM01  Zeiss (LEO) 1455 VP-SEM datasheet, from: http://www.angstrom.us 
SEY01   B. Schey, R. Danz, V. Smolej, Photonik 3, 42-45, (2004). 
SHE06 H. W. Sheng, W. K. Luo, F. M. Alamgir, J. M. Bai, E. Ma, Nature, 439, 
419-425, (2006). 
SHI08    J. H. Shim, T. M. Gür, F. B. Prinz, Appl. Phys. Lett. 92, 253115, (2008). 
SIG01 U. Schöning, „Ideen der Informatik - Grundlegende Modelle und Konzepte“, 
Oldenbourg Wissenschafts-Verlag, 1. Auflage, (2002). 
7 Anhang                                                                                                                            212 
 
SIL99 S. R. P. Silva, S. A. Almeida, B. J. Sealy, Nucl. Instr. and Meth. in Phys. 
Res. B 147, 388-392, (1999). 
SKR01 H. Herrmann, „Simulationsmethoden I & II“, Onlineskript von: 
http://www.ifb.ethz.ch/education/IntroductionComPhys/ 
SLA04 G. Schlaghecken, J. Gottmann, E. W. Kreutz, R. Poprawe, Appl. Phys. 
A 79, 1255-1257, (2004). 
SLZ77  H. Schulz, K. H. Thiemann, Sol. State Comm. 23, 815-819, (1977). 
SMI90   F. A. Smidt, Int. Mater. Rev. 35, 61-128, (1990). 
SNE01  G. Schönhense, C. M. Schneider, Phys. Bl. 53, 1213-1216, (1997). 
SOI05 E. Soignard, D. Machon, P. F. McMillan, J. Dong, B. Xu,  
K. Leinenweber, Chem. Mater. 17, 5465-5472 (2005). 
SOL68 R. Scholder, D. Räde, H. Schwarz, Z. anorg. und allg. Chemie 362, 
149-168, (1968). 
SOR08  M. H. Sorby, Z. Kristallogr. 223, 617-627, (2008). 
SPC01 M. Spencer, „Fundamentals of light microscopy“, Cambridge University 
Press, 1st edition, (1982). 
SPU01 G. Spur, T. Stöferle, „Handbuch der Fertigungstechnik - Band 4/1: 
Abtragen, Beschichten“, Carl Hanser Verlag, (1987). 
SRD01 D. K. Schroder, „Semiconductor material and device characterisation“, 
Wiley-Intersience, 3rd edition, (2006). 
SRW59  T. Shiraiwa, J. Phys. Soc. Jpn. 15, 240-250, (1960). 
STE01  O. Stenzel, „Das Dünnschichtspektrum“, Akademie-Verlag, (1996). 
STE10  A. Meier, A. Steinfeld, Adv. in Sci. and Techn. 74, 303-312, (2010). 
STN71  D. E. Sayers, E. A. Stern, Phys. Rev. Lett. 27, 1204-1207, (1971). 
STN73  E. A. Stern, Phys. Rev. B 10, 3027-3037, (1974). 
STN74  F. W. Lytle, D. E. Sayers, E. A. Stern, Phys. Rev. B 11, 4825-4835, (1975). 
STN75  E. A. Stern, D. E. Sayers, F. W. Lytle, Phys. Rev. B 11, 4836-4846, (1975). 
STO01 K. J. Stout, L. Blunt, „Three Dimensional Surface Topography“, Penton 
Press, 2nd edition, (2000). 
STR94   S. Strite, Jpn. J. Appl. Phys. 33, 699-701, (1994). 
STZ86 G. Schütz, W. Wagner, W. Wilhelm, P. Kienle, R. Zeller, R. Frahm,  
G. Materlik, Phys. Rev. Lett. 58, 737-740, (1987). 
SUN05 J. Sun, A. M. Wu, N. Xu, Z. F. Ying, X. K. Shen, Z. B. Dong, J. D. Wu,  
L. Q. Shi, J. Vac. Sci. Technol. A 23, 1633-1637, (2005). 
SUR01  Daten von: http://www.surface-tec.com/pld_workstation.php 
213                                                                                                                            7 Anhang 
 
TAK04 H. Takahashi, H. Fujioka, J. Ohta, M. Oshima, M. Kimura, Thin Solid 
Films 457, 114-117, (2004). 
TAU01 J. Tauc, „Amorphous and liquid Semiconductors“, Plenum Press, (1974). 
TAU66  J. Tauc, Physica Status Solidi 15, 627-637, (1966). 
TAY09  D. P. Taylor, H. Helvajian, Phys. Rev. B 79, 075411, (2009). 
TEC01 Datasheet Tectra Plasma Source Gen II, from: http://www.tectra.de/ 
plasma-source.htm 
TEM01 Data from: http://www.fei.com/products/transmission-electron-
microscopes/tecnai.aspx 
TEO01 B. K. Teo, D. C. Joy, „EXAFS Spectroscopy, Techniques and Applications“, 
Plenum Press, (1981). 
TEO78  B. K. Teo, P. A. Lee, J. Am. Chem. Soc. 101, 2815-2832, (1979). 
THO01 M. F. Thorpe, L. Tichy, „Properties and Applications of Amorphous 
Materials“, NATO Science Series 2: Mathematics, Physics and  
Chemistry 9, Springer-Verlag, 1st edition, (2001). 
TIP65    H. H. Tippins, Phys. Rev. 140, 316-319, (1965). 
TON04 X. L. Tong, Q. G. Zheng, S. L. Hu, Y. X. Qin, Z. H. Ding, Appl. Phys. A 
79, 1959-1963, (2004). 
TON95 B. P. Tonner, D. Dunham, T. Droubay, J. Kikuma, J. Denlinger, E. 
Rotenberg, A. Warwick, Journal of Electron Spectroscopy and Related 
Phenomena 75, 309-332, (1995). 
TRA01  F. Träger, „Handbook of Lasers and Optics“, Springer-Verlag, (2007). 
TRA03 N. H. Tran, W. J. Holzschuh, R. N. Lamb, L. J. Lai, Y. W. Yang, J. Phys. 
Chem. B 107, 9256-9260, (2003). 
TRA05 N. H. Tran, R. N. Lamb, L. J. Lai, Y. W. Yang, J. Phys. Chem. B 109, 
18348-18351, (2005). 
TRO03 H. J. Trodahl, B. J. Ruck, A. Koo, U. D. Lanke, A. Bittar, Transparent 
Optical Networks, 198-200, (2003).  
UBA03 A. Ubaldini, V. Buscaglia, C. Uliana, G. Costa, M. Ferretti, J. Am. 
Ceram. Soc. 86, 19-25, (2003). 
UHL97 S. Uhlmann, T. Frauenheim, Y. Lifshitz, Phys. Rev. Lett. 81, 641-644, 
(1998). 
UVV01 Jasco V-550/560/570 Datasheet, from: http://www.jascoinc.com/ 
Products/Spectroscopy/V-600-Spectrophotometer-Series/V-660.aspx 
VAR10  J. B. Varley, J. R. Weber, A. Janotti, C. G. Van de Walle, Appl. Phys. 
Lett. 97, 142106 (2010). 
7 Anhang                                                                                                                            214 
 
VAS00 R. Vassen, X. Cao, F. Tietz, D. Basu, D. Stöver, J. Am. Ceram. Soc. 83, 
2023-1028, (2000). 
VEN01 J. A. Venables, „Introduction to Surface and Thin Film Processes“, 
Cambridge University Press, 1st edition, (2000). 
VEN93  J. A. Venables, Surf. Sci. 299/300, 798-817, (1994). 
VIV01 M. Viviani, M. T. Buscaglia, V. Buscaglia, M. Leoni, P. Nanni, J. Europ. 
Ceram. Soc. 21, 1981-1984, (2001). 
VOL26  M. Volmer, A. Weber, Z. Phys. Chem. 119, 227, (1926).  
WAN93 C. Wang, R. F. Davis, Appl. Phys. Lett. 63, 990-992, (1993). 
WAR01  B. E. Warren, „X-ray Diffraction“, Dover Pubn. Inc., (1991). 
WEG06 K. Wegner, H. C. Ly, R. J. Weiss, S. E. Pratsinis, A. Steinfeld, Intern.  
J. of Hydrogen Energy 31, 55-61, (2006). 
WEL10 P. Wellenius, E. R. Smith, S. M. LeBoeuf, H. O. Everitt, J. F. Muth,  
J. Appl. Phys. 107, 103111, (2010). 
WIE07 C. Wieckert, U. Frommherz, S. Kräupl, E. Guillot, G. Olalde,  
M. Epstein, S. Santen, T. Osinga, A. Steinfeld, J. of Solar Energy Eng. 
129, 190-196, (2007). 
WIL01 D. B. Williams, C. B. Carter, „Transmission Electron Microscopy“, 
Springer-Verlag, 6th edition, (1996). 
WIL97 P. R. Willmott, R. Timm, J. R. Huber, J. Appl. Phys. 82, 2082-2092, 
(1997). 
WIN00  M. Winterer, J. Appl. Phys. 88, 5635-5644, (2000). 
WIN02 M. Winterer, R. Delaplane, R. McGreevy, J. Appl. Cryst. 35, 434-442, 
(2002).  
WUT07  M. Wuttig, N. Yamada, Nature Mater. 6, 824-832, (2007). 
WUT08 D. Lencer, M. Salinga, B. Grabowski, T. Hickel, J. Neugebauer,  
M. Wuttig, Nature Mater. 7, 972-977, (2008). 
XIA98 R. F. Xiao, X. W. Sun, H. S. Kwok, Appl. Surf. Sci. 127-129, 425-430, 
(1998). 
XRD01 Firma STOE & Cie GmbH, „STOE Stadi P Powder Diffractometer 
System“, from: http://www.stoe.com/pages/products/stadip.html 
XRD02 Firma STOE & Cie GmbH, „STOE θ/θ-X-ray Diffractometer System“, 
from: http://www.stoe.com/pages/products/thetatheta.html 
YAG09 Y. Yang, Z. Wang, J.-F. Li, D. Viehland, J. of Nanomaterials 2010, 
756319, (2010). 
215                                                                                                                            7 Anhang 
 
YAM09 Y. Yamazaki, R. Hernandez-Sanchez, S. M Haile, Chem. Mater. 21, 
2755-2762, (2009). 
YLI03 Y. Li, A. Trinchi, W. Wlodarski, K. Galatsis, K. Kalantar-zadeh, 
Sensors and Actuators B 93, 431-434, (2003). 
YNA91 Y. Nakai, K. Hattori, A. Okano, N. Itoh, R. F. Haglund Jr., Nucl. Instr. 
and Meth. in Phys. Res. B 58, 452-462, (1991). 
YOS07  S. Yoshioka, H. Hayashi, A. Kuwabara, F. Oba, K. Matsunaga,  
I. Tanaka, J. Phys.: Condens. Mat. 19, 346211, (2007).  
YOS09 T. Yoshida, T. Tachibana, T. Maemoto, S. Sasa, M. Inoue,  
Appl. Phys. A (2010). 
YOU93 K. E. Youden, T. Grevatt, R. W. Eason, H. N. Rutt, R. S. Deal,  
G. Wylangowski, Appl. Phys. Lett. 63, 1601-1603, (1993). 
YUN05 F. Yun, S. Chevtchenko, Y.-T. Moon, H. Morkoc, T. J. Fawcett,  
J. T. Wolan, Appl. Phys. Lett. 87, 073507, (2005). 
YYU01 P. Y. Yu, M. Cardona, „Fundamentals of Semiconductors: Physics and 
Materials Properties“, Springer-Verlag, 3. Auflage, (2004).  
ZAC32  W. H. Zachariasen, J. Am. Chem. Soc. 54, 3841-3851, (1932). 
ZAL85   R. Zallen, J. Non-Cryst. Solids 75, 3-14, (1985).  
ZEL01 Y. B. Zeldovich, Y. P. Raizer, „Physics of Shock Waves and High-
Temperature Hydrodynamic Phenomena“, Dover Publications, (2002). 
ZHO07 X. T. Zhou, F. Heigl, J. Y. P. Ko, M. W. Murphy, J. G. Zhou, T. Regier, 
R. I. R. Blyth, T. K. Sham, Phys. Rev. B 75, 155303, (2007). 
ZIN04   M. Zinkevich, F. Aldinger, J. Am. Ceram. Soc. 87, 683-691, (2004). 
ZJI06  Z. Ji, J. Du, J. Fan, W. Wang, Optical Materials 28, 415-417, (2006). 
ZZO01  Z. Zou, J. Ye, K. Sayama, H. Arakawa, Nature 414, 625-627, (2001). 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
7 Anhang                                                                                                                            216 
 
7.2   Symbolverzeichnis 
 
a, b, c Gitterkonstanten der Elementarzelle [Å] 
A  Absorption [–] 
A  Fläche [m3] 
d  Probendicke [m] 
e  Elementarladung [C] 
E  Energie [eV] 
E0   Energie der Absorptionskante [eV] 
EA  Aktivierungsenergie [eV] 
EF  Fermi-Energie [eV] 
Eg  Energie der Bandlücke [eV] 
Emg   Energie der Beweglichkeitslücke [eV] 
f  Korrekturfaktor (bei van der Pauw-Messungen) [–] 
f(E)  Fitness-Funktion  
F  atomare Rückstreuamplitude [Å] 
G  Gibbs-Energie [J] 
G(R) radiale Verteilungsfunktion  
h  Plancksches Wirkungsquantum [J s] 
H  Enthalpie [J] 
I  elektrische Stromstärke [A] 
I  Intensität [–] 
k  Wellenvektor [Å-1] 
k   Boltzmann-Konstante [J K-1] 
KH  Hall-Konstante [m3 C-1] 
l  Absorptionslänge [m] 
me  Ruhemasse des Elektrons [kg] 
M  molare Masse [g mol-1] 
n  Ladungsträgerkonzentration [m-3] 
N  Koordinationszahl [–] 
N  effektive Zustandsdichte [eV-1m-3]  
p  Druck [bar] 
P   (Übergangs)wahrscheinlichkeit [–] 
R  Atomabstand [Å] 
R  elektrischer Widerstand [Ω] 
R  universelle Gaskonstante [J mol-1 K-1] 
S   Entropie [J K-1] 
S2  amplitudenreduzierender Faktor [–] 
T  Temperatur [°C, K] 
U   elektrische Spannung [V] 
UH  Hall-Spannung [V] 
V  Volumen [m3] 
W(k) Fensterfunktion  
217                                                                                                                            7 Anhang 
 
x  Schichtdicke [m] 
Z  Zufallszahl  
α, β, γ  Winkel der Elementarzelle [°] 
γ  Oberflächenenergie [eV] 
δ  Phasenverschiebung [–] 
θ    Beugungswinkel [°]  
ΘD  Debye-Temperatur [K] 
λ  mittlere freie Weglänge [Å] 
λ  Wellenlänge [nm] 
µ  Absorptionskoeffizient [m-1] 
µ  Ladungsträgerbeweglichkeit [cm2 V-1 s-1]  
ν  Frequenz [Hz] 
Π2   Fitgüte [–] 
ρ  spezifischer elektrischer Widerstand [Ω cm] 
σ  spezifische elektrische Leitfähigkeit [S cm-1] 
σ2  Debye-Waller-Faktor [Å2] 
φ  Austrittsarbeit [eV] 
χ(k)  EXAFS-Funktion  
Ψ  Wellenfunktion  
 
7.3   Abkürzungsverzeichnis 
 
BESSY Berliner Elektronenspeicherring-Gesellschaft für  
Synchrotronstrahlung 
BF   Bright Field 
BL   Beamline 
CCD  Charge-Coupled Device 
CVD  Chemical Vapour Deposition 
DELTA  Dortmund Electron Accelerator 
DESY  Deutsches Elektronen Synchrotron 
DFT  Dichtefunktionaltheorie 
DORIS  Double Ring Storage 
DOS  Density of States 
DWF  Debye-Waller-Faktor 
EDX  Energy Dispersive X-ray Spectroscopy 
EF   Energy Filtering 
ESMA  Elektronenstrahlmikroanalyse 
EXAFS  Extended X-ray Absorption Fine Structure 
FIB   Focused Ion Beam 
FOV  Field of View 
FT   Fourier-Transformation 
GC   Gaschromatographie 
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GFE   Gemeinschaftsinstitut für Elektronenmikroskopie 
HAADF High Angle Annular Dark Field 
HASYLAB Hamburger Synchrotronstrahlungslabor 
HF   High Frequency 
HR   High Resolution 
IR   Infrarot 
LB   Leitungsband 
LINAC  Linear Accelerator 
MCD  Magnetischer Zirkulardichroismus 
MFC  Mass Flow Controller 
MOCVD Metalorganic Chemical Vapour Deposition 
MOSTAB Monochromator-Stabilisierungssystem 
PEEM  Photoemissionselektronenmikroskop(ie) 
PIPS  Passivated Implanted Planar Silicon 
PLD  Pulsed Laser Deposition 
PSI   Phase Shift Interference 
PVD  Physical Vapour Deposition 
QEXAFS Quick Scanning EXAFS 
RDF    Radiale Verteilungsfunktion 
RE   Rückgestreute Elektronen 
REM  Rasterelektronenmikroskop(ie) 
RMC  Reverse Monte Carlo 
RT   Raumtemperatur 
RW   Random Walk 
SAW  Supraleitender Asymmetrischer Wiggler 
SE   Sekundär-Elektronen 
SGM  Spherical Grating Monochromator 
TEM  Transmissionselektronenmikroskop(ie) 
TEY   Total Electron Yield 
TFT  Thin Film Transistor 
UV   Ultraviolett 
VB   Valenzband 
VSI   Vertical Scanning Interference 
WDX  Wavelength Dispersive X-ray Spectroscopy 
XANES   X-ray Absorption Near Edge Structure 
XAS  X-ray Absorption Spectroscopy 
XRD  X-ray Diffraction 
YAG  Yttrium Aluminium Granat 
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7.4   RMC-Implementierung 
 
Folgend ist der Quellcode des für die Anpassung der EXAFS-Daten verwendeten 
und in Kapitel 4.3 beschriebenen RMC-Programms angefügt. 
 
//***************************************************************************************** 
//***********************************   main.cpp   **************************************** 
//***************************************************************************************** 
 
#include <iostream> 
#include <fstream> 
#include <sstream> 
#include <string> 
#include <string.h> 
#include <vector> 
#include <cmath> 
#include <stdio.h> 
#include <stdlib.h> 
#ifdef _WIN32 
    #include <direct.h> 
#endif 
#ifdef __unix__ 
    #include <unistd.h> 
#endif 
 
using namespace std; 
 
#include "Generator.h" 
#include "master.h" 
#include "ReadData.h" 
#include "ReadStruct.h" 
#include "ReadExpSpec.h" 
#include "ReadFeffHeader.h" 
#include "CopyCells.h" 
#include "RandomWalk.h"  
#include "ChangeBoxSide.h"  
#include "CalcTheo_Ba.h"  
#include "CalcTheo_Zr.h"  
#include "Compare.h"  
#include "SaveData.h" 
 
int main() 
{ 
 // Initialisierung der RMC-Rechnung 
 MASTER master(0); 
 
 // Hauptschleife (RMC-Algorithmus) 
 int ABORT; 
 do 
 { 
  // Weitere Simulationsparameter einlesen  
  master.ReadData2(); 
 
  // Kopie von "AtomList" anlegen  
  for(int a=0; a<27*master.NoOfAtoms; a++)   
  {  
   master.BuffList[a] = master.AtomList[a];  
  } 
 
  // Zufallsatom(e) per Random Walk verrücken  
  int success; 
  for(int a=0; a<master.NoOfIter; a++) 
  { 
   success = master.RandomWalk(); 
   if(success == 0)  
   {  
    a--;  
   } 
  } 
 
  // theoret. Spektrum für die aktuelle Konfiguration berechnen  
  master.CalcTheo_Ba(); 
  master.CalcTheo_Zr(); 
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  // exp. und theoret. Spektrum vergleichen  
  int akzept = master.Compare(); 
 
  // neue Konfiguration akzeptieren oder ablehnen  
  if(akzept == 1) // akzeptiert 
  { 
   if(master.DELTA_before <= master.BestFit) 
   { 
    master.BestFit = master.DELTA_before; 
    master.SaveData(0); 
   } 
  } 
  else // abgelehnt 
  { 
   for(int a=0; a<27*master.NoOfAtoms; a++)   
   {  
    master.AtomList[a] = master.BuffList[a];  
   } 
  } 
 
  // aktuelles Spektrum und aktuelle Struktur speichern  
  master.SaveData(1); 
 
  // Logfile schreiben  
  ofstream log; 
  log.open("Logbook.txt", ios_base::out|ios_base::app); 
  log << master.DELTA_before << endl; 
  log.close(); 
 
  // Abbruchkriterium prüfen 
  ifstream reinEND; 
  reinEND.open("Abort.txt", ios_base::in); 
  reinEND >> ABORT; 
  reinEND.close(); 
 
 }while(ABORT != 0); 
 
 return 0; 
} 
 
 
 
//***************************************************************************************** 
//***********************************   master.h   **************************************** 
//***************************************************************************************** 
 
struct ATOMS 
{ 
 string Type; 
 int    TYPE; 
 double xPos; 
 double yPos; 
 double zPos; 
}; 
 
class MASTER 
{ 
  public: 
 // Instanzvariablen 
 int NoOfAtoms, NoOfEmitters_Ba, NoOfEmitters_Zr, NoOfIter, NoOfValues; 
 int feff_stdout, RandomAtom, k_Weighting; 
 double CellLength, MaxStepSize, Acceptance, BestFit, k_min, k_max, SimTemp, TempDown; 
 double DELTA_after, DELTA_before, xRand, yRand, zRand, Amp_Ba, Amp_Zr; 
 double Distance_AA, Distance_AB, Distance_BB, Distance_AC, Distance_BC, Distance_CC; 
 bool Accepted; 
 string AtomtypeA, AtomtypeB, AtomtypeC, FeffHeader_Ba, FeffHeader_Zr, Puffer; 
 Generator Zufall; 
  
 ATOMS *AtomList, *BuffList; 
 double *EXP_kkk_Ba, *EXP_kkk_Zr, *EXP_chi_Ba, *EXP_chi_Zr; 
 double *FEFF_kkk_Ba, *FEFF_kkk_Zr, *FEFF_chi_Ba, *FEFF_chi_Zr; 
 double *delta_Ba, *delta_Zr; 
 int *Emitteratoms_Ba, *Emitteratoms_Zr; 
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  public: 
 MASTER(int Start) 
 { 
  // Simulationsparameter einlesen  
  this->ReadData(); 
  // Dynamische Arrays erzeugen 
  this->AtomList        = new ATOMS[27*NoOfAtoms];  
  this->BuffList        = new ATOMS[27*NoOfAtoms];  
  this->EXP_kkk_Ba      = new double[NoOfValues];  
  this->EXP_chi_Ba      = new double[NoOfValues];  
  this->FEFF_kkk_Ba     = new double[NoOfValues];  
  this->FEFF_chi_Ba     = new double[NoOfValues];  
  this->EXP_kkk_Zr      = new double[NoOfValues];  
  this->EXP_chi_Zr      = new double[NoOfValues];  
  this->FEFF_kkk_Zr     = new double[NoOfValues];  
  this->FEFF_chi_Zr     = new double[NoOfValues];  
  this->delta_Ba        = new double[NoOfValues];  
  this->delta_Zr        = new double[NoOfValues];  
  this->Emitteratoms_Ba = new int[NoOfEmitters_Ba];    
  this->Emitteratoms_Zr = new int[NoOfEmitters_Zr];   
  this->DELTA_before    = 99999999.9; 
  this->DELTA_after     = 99999999.9; 
  this->BestFit         = 99999999.9; 
 
  // Startstruktur einlesen  
  this->ReadStruct(); 
 
  // exp. Spektren einlesen  
  this->ReadExpSpec(0); 
  this->ReadExpSpec(1); 
 
  // Header der feff.inp-Files einlesen  
  this->ReadFeffHeader(0); 
  this->ReadFeffHeader(1); 
 
  // Prüfen ob die Atome in der zentralen Box liegen  
  for(int a=0; a<this->NoOfAtoms; a++) 
  { 
   this->RandomAtom = a; 
   this->ChangeBoxSide(); 
  } 
 
  // Zellen kopieren  
  this->CopyCells(); 
 } 
 
 ~MASTER() 
 { 
  delete[] this->Emitteratoms_Zr; 
  delete[] this->Emitteratoms_Ba; 
  delete[] this->delta_Zr; 
  delete[] this->delta_Ba; 
  delete[] this->FEFF_chi_Zr; 
  delete[] this->FEFF_kkk_Zr; 
  delete[] this->EXP_chi_Zr; 
  delete[] this->EXP_kkk_Zr; 
  delete[] this->FEFF_chi_Ba; 
  delete[] this->FEFF_kkk_Ba; 
  delete[] this->EXP_chi_Ba; 
  delete[] this->EXP_kkk_Ba; 
  delete[] this->BuffList; 
  delete[] this->AtomList; 
 } 
 
 void ReadData(); 
 void ReadData2(); 
 void ReadStruct(); 
 void ReadExpSpec(int XXX); 
 void ReadFeffHeader(int XXX); 
 void CopyCells(); 
 int  RandomWalk(); 
 int  RWback(); 
 void ChangeBoxSide(); 
 void CalcTheo_Ba(); 
 void CalcTheo_Zr(); 
 int  Compare(); 
 void SaveData(int XXX); 
}; 
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//***************************************************************************************** 
//**********************************   ReadData.h   *************************************** 
//***************************************************************************************** 
 
void MASTER::ReadData() 
{ 
 ifstream rein2; 
 rein2.open("Inputdata.txt", ios_base::in); 
 rein2 >> NoOfAtoms; 
 rein2 >> NoOfEmitters_Ba; 
 rein2 >> NoOfEmitters_Zr; 
 rein2 >> CellLength; 
 rein2 >> k_Weighting; 
 rein2 >> NoOfValues; 
 rein2 >> k_min; 
 rein2 >> k_max; 
 rein2 >> SimTemp; 
 rein2 >> Amp_Ba; 
 rein2 >> Amp_Zr; 
 rein2 >> AtomtypeA; 
 rein2 >> Distance_AA; 
 rein2 >> AtomtypeB; 
 rein2 >> Distance_AB; 
 rein2 >> Distance_BB; 
 rein2 >> AtomtypeC; 
 rein2 >> Distance_AC; 
 rein2 >> Distance_BC; 
 rein2 >> Distance_CC; 
 rein2.close(); 
} 
 
void MASTER::ReadData2() 
{ 
 ifstream rein2; 
 rein2.open("Inputdata2.txt", ios_base::in); 
 rein2 >> NoOfIter; 
 rein2 >> MaxStepSize; 
 rein2 >> TempDown; 
 rein2 >> feff_stdout; 
 rein2.close(); 
} 
 
 
 
//***************************************************************************************** 
//********************************   ReadStruct.h   *************************************** 
//***************************************************************************************** 
 
void MASTER::ReadStruct() 
{ 
 ifstream rein; 
 rein.open("ConfigStart.XYZ", ios_base::in); 
 rein >> Puffer; 
 int Counter_Ba = 0; 
 int Counter_Zr = 0; 
 for(int a=0; a<NoOfAtoms; a++) 
 { 
  rein >> AtomList[a].Type; 
  rein >> AtomList[a].xPos; 
  rein >> AtomList[a].yPos; 
  rein >> AtomList[a].zPos; 
  if     (AtomList[a].Type == AtomtypeA)  { AtomList[a].TYPE = 1; }  
  else if(AtomList[a].Type == AtomtypeB)  { AtomList[a].TYPE = 2; } 
  else if(AtomList[a].Type == AtomtypeC)  { AtomList[a].TYPE = 3; }  
 
  if(AtomList[a].Type == "Ba") 
  { 
   Emitteratoms_Ba[Counter_Ba] = a; 
   Counter_Ba++; 
  } 
  if(AtomList[a].Type == "Zr") 
  { 
   Emitteratoms_Zr[Counter_Zr] = a; 
   Counter_Zr++; 
  } 
 } 
 rein.close(); 
} 
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//***************************************************************************************** 
//***********************************   ReadExpSpec.h   *********************************** 
//***************************************************************************************** 
 
void MASTER::ReadExpSpec(int XXX)   // XXX=0: Ba,  XXX=1: Zr 
{ 
 ifstream rein27; 
 string FileName; 
 if     (XXX == 0) { FileName = "ExpChi_Ba.txt"; } 
 else if(XXX == 1) { FileName = "ExpChi_Zr.txt"; } 
 
 rein27.open(FileName.c_str(), ios_base::in);         
 do 
 { 
  rein27 >> Puffer; 
 }while(Puffer != "#------------------------"); 
 rein27 >> Puffer; 
 rein27 >> Puffer; 
 rein27 >> Puffer; 
 rein27 >> Puffer; 
 if(XXX == 0) 
 { 
  for(int a=0; a<NoOfValues; a++) 
  { 
   rein27 >> EXP_kkk_Ba[a]; 
   rein27 >> EXP_chi_Ba[a]; 
   rein27 >> Puffer; 
  } 
 } 
 else if(XXX == 1) 
 { 
  for(int a=0; a<NoOfValues; a++) 
  { 
   rein27 >> EXP_kkk_Zr[a]; 
   rein27 >> EXP_chi_Zr[a]; 
   rein27 >> Puffer; 
  } 
 } 
 rein27.close(); 
} 
 
 
 
//***************************************************************************************** 
//*******************************   ReadFeffHeader.h   ************************************ 
//***************************************************************************************** 
 
void MASTER::ReadFeffHeader(int XXX)   // XXX=0: Ba, XXX=1: Zr 
{ 
 char buffer[512]; 
 string buffer2, FileName; 
 
 if(XXX == 0) 
 { 
  FeffHeader_Ba = ""; 
  FileName = "FeffHeader_Ba.txt"; 
 } 
 else if(XXX == 1) 
 { 
  FeffHeader_Zr = ""; 
  FileName = "FeffHeader_Zr.txt"; 
 } 
 
 ifstream rein; 
 rein.open(FileName.c_str(), ios_base::in); 
 while(true) 
 { 
  rein.getline(buffer, 512); 
  buffer2 = buffer; 
  if(buffer2 == "endoffile") 
  { 
   break; 
  } 
  if(XXX == 0) 
  { 
   FeffHeader_Ba += buffer2; 
   FeffHeader_Ba += "  \n"; 
  } 
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  else if(XXX == 1) 
  { 
   FeffHeader_Zr += buffer2; 
   FeffHeader_Zr += "  \n"; 
  } 
 } 
 rein.close(); 
} 
 
 
 
//***************************************************************************************** 
//*********************************   CopyCells.h   *************************************** 
//***************************************************************************************** 
 
void MASTER::CopyCells() 
{ 
 double X1, Y1, Z1; 
 for(int g=1; g<27; g++) 
 { 
  for(int a=0; a<NoOfAtoms; a++) 
  { 
   if     (g==1)  {X1 = +CellLength; Y1 = 0.0;         Z1 = 0.0;} 
   else if(g==2)  {X1 = -CellLength; Y1 = 0.0;         Z1 = 0.0;} 
   else if(g==3)  {X1 = 0.0;         Y1 = +CellLength; Z1 = 0.0;} 
   else if(g==4)  {X1 = 0.0;         Y1 = -CellLength; Z1 = 0.0;} 
   else if(g==5)  {X1 = 0.0;         Y1 = 0.0;         Z1 = +CellLength;} 
   else if(g==6)  {X1 = 0.0;         Y1 = 0.0;         Z1 = -CellLength;} 
   else if(g==7)  {X1 = +CellLength; Y1 = +CellLength; Z1 = 0.0;} 
   else if(g==8)  {X1 = +CellLength; Y1 = -CellLength; Z1 = 0.0;} 
   else if(g==9)  {X1 = -CellLength; Y1 = +CellLength; Z1 = 0.0;} 
   else if(g==10) {X1 = -CellLength; Y1 = -CellLength; Z1 = 0.0;} 
   else if(g==11) {X1 = +CellLength; Y1 = 0.0;         Z1 = +CellLength;} 
   else if(g==12) {X1 = +CellLength; Y1 = 0.0;         Z1 = -CellLength;} 
   else if(g==13) {X1 = -CellLength; Y1 = 0.0;         Z1 = +CellLength;} 
   else if(g==14) {X1 = -CellLength; Y1 = 0.0;         Z1 = -CellLength;} 
   else if(g==15) {X1 = 0.0;         Y1 = +CellLength; Z1 = +CellLength;} 
   else if(g==16) {X1 = 0.0;         Y1 = +CellLength; Z1 = -CellLength;} 
   else if(g==17) {X1 = 0.0;         Y1 = -CellLength; Z1 = +CellLength;} 
   else if(g==18) {X1 = 0.0;         Y1 = -CellLength; Z1 = -CellLength;} 
   else if(g==19) {X1 = +CellLength; Y1 = +CellLength; Z1 = +CellLength;} 
   else if(g==20) {X1 = +CellLength; Y1 = +CellLength; Z1 = -CellLength;} 
   else if(g==21) {X1 = +CellLength; Y1 = -CellLength; Z1 = +CellLength;} 
   else if(g==22) {X1 = +CellLength; Y1 = -CellLength; Z1 = -CellLength;} 
   else if(g==23) {X1 = -CellLength; Y1 = +CellLength; Z1 = +CellLength;} 
   else if(g==24) {X1 = -CellLength; Y1 = +CellLength; Z1 = -CellLength;} 
   else if(g==25) {X1 = -CellLength; Y1 = -CellLength; Z1 = +CellLength;} 
   else if(g==26) {X1 = -CellLength; Y1 = -CellLength; Z1 = -CellLength;} 
 
   AtomList[a+g*NoOfAtoms].Type  = AtomList[a].Type; 
   AtomList[a+g*NoOfAtoms].TYPE  = AtomList[a].TYPE; 
   AtomList[a+g*NoOfAtoms].xPos  = AtomList[a].xPos + X1; 
   AtomList[a+g*NoOfAtoms].yPos  = AtomList[a].yPos + Y1; 
   AtomList[a+g*NoOfAtoms].zPos  = AtomList[a].zPos + Z1; 
  } 
 } 
} 
 
 
 
//***************************************************************************************** 
//********************************   RandomWalk.h   *************************************** 
//***************************************************************************************** 
 
int MASTER::RandomWalk() 
{ 
 // Zufälliges Atom auswählen 
 RandomAtom = Zufall.getZufall_C(NoOfAtoms); 
 
 // RW des zufällig ausgewählten Atoms 
 xRand = MaxStepSize*(((double) Zufall.getZufall_C(10001))/1000.0 - 5.0); 
 AtomList[RandomAtom].xPos += xRand; 
 yRand = MaxStepSize*(((double) Zufall.getZufall_C(10001))/1000.0 - 5.0); 
 AtomList[RandomAtom].yPos += yRand; 
 zRand = MaxStepSize*(((double) Zufall.getZufall_C(10001))/1000.0 - 5.0); 
 AtomList[RandomAtom].zPos += zRand; 
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 // Prüfen ob das Atom nach dem RW noch in der zentralen Box liegt  
 ChangeBoxSide(); 
  
 // Zellen kopieren  
 CopyCells(); 
  
 // Auf Mindestabstände prüfen 
 double Distance; 
 for(int d=0; d<27*NoOfAtoms; d++) 
 { 
  if(RandomAtom != d) 
  { 
   Distance = sqrt( pow((AtomList[RandomAtom].xPos-AtomList[d].xPos), 2.0) +  
                    pow((AtomList[RandomAtom].yPos-AtomList[d].yPos), 2.0) +  
                    pow((AtomList[RandomAtom].zPos-AtomList[d].zPos), 2.0) ); 
  } 
  else  
  { 
   Distance = 1000.0; 
  } 
 
  if(AtomList[RandomAtom].Type == AtomtypeA  &&  AtomList[d].Type == AtomtypeA) 
  { 
   if(Distance < Distance_AA) {return RWback();} 
  } 
  else if(AtomList[RandomAtom].Type == AtomtypeA && AtomList[d].Type == AtomtypeB) 
  { 
   if(Distance < Distance_AB) {return RWback();} 
  } 
  else if(AtomList[RandomAtom].Type == AtomtypeB && AtomList[d].Type == AtomtypeA) 
  { 
   if(Distance < Distance_AB) {return RWback();} 
  } 
  else if(AtomList[RandomAtom].Type == AtomtypeB && AtomList[d].Type == AtomtypeB) 
  { 
   if(Distance < Distance_BB) {return RWback();} 
  } 
  else if(AtomList[RandomAtom].Type == AtomtypeA && AtomList[d].Type == AtomtypeC) 
  { 
   if(Distance < Distance_AC) {return RWback();} 
  } 
  else if(AtomList[RandomAtom].Type == AtomtypeC && AtomList[d].Type == AtomtypeA) 
  { 
   if(Distance < Distance_AC) {return RWback();} 
  } 
  else if(AtomList[RandomAtom].Type == AtomtypeB && AtomList[d].Type == AtomtypeC) 
  { 
   if(Distance < Distance_BC) {return RWback();} 
  } 
  else if(AtomList[RandomAtom].Type == AtomtypeC && AtomList[d].Type == AtomtypeB) 
  { 
   if(Distance < Distance_BC) {return RWback();} 
  } 
  else if(AtomList[RandomAtom].Type == AtomtypeC && AtomList[d].Type == AtomtypeC) 
  { 
   if(Distance < Distance_CC) {return RWback();} 
  } 
 } 
 return 1; 
} 
 
 
int MASTER::RWback() 
{ 
 AtomList[RandomAtom].xPos -= xRand; 
 AtomList[RandomAtom].yPos -= yRand; 
 AtomList[RandomAtom].zPos -= zRand; 
 ChangeBoxSide(); 
 CopyCells(); 
 return 0; 
} 
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//***************************************************************************************** 
//*****************************   ChangeBoxSide.h   *************************************** 
//***************************************************************************************** 
 
void MASTER::ChangeBoxSide() 
{ 
 if     (AtomList[RandomAtom].xPos <  0.0)          
 { 
  AtomList[RandomAtom].xPos += CellLength; 
 } 
 else if(AtomList[RandomAtom].xPos >= CellLength)   
 { 
  AtomList[RandomAtom].xPos -= CellLength; 
 } 
 if     (AtomList[RandomAtom].yPos <  0.0)          
 { 
  AtomList[RandomAtom].yPos += CellLength; 
 } 
 else if(AtomList[RandomAtom].yPos >= CellLength)   
 { 
  AtomList[RandomAtom].yPos -= CellLength; 
 } 
 if     (AtomList[RandomAtom].zPos <  0.0)          
 { 
  AtomList[RandomAtom].zPos += CellLength; 
 } 
 else if(AtomList[RandomAtom].zPos >= CellLength)   
 { 
  AtomList[RandomAtom].zPos -= CellLength; 
 } 
} 
 
 
 
//***************************************************************************************** 
//*******************************   CalcTheo_Ba.h   *************************************** 
//***************************************************************************************** 
 
void MASTER::CalcTheo_Ba() 
{ 
 // feff.inp-Files erstellen  
 string filename, f1, f2, f3; 
 char fff[16]; 
 ofstream *raus; 
 raus = new ofstream[NoOfEmitters_Ba]; 
 for(int e=0; e<NoOfEmitters_Ba; e++) 
 { 
  sprintf(fff, "%i", e); 
  f1 = "feffBa";  f2 = fff;  f3 = "/feff.inp"; 
  filename = f1 + f2 + f3; 
  raus[e].open(filename.c_str(), ios_base::out);  
  raus[e] << FeffHeader_Ba << endl; 
  raus[e] << "ATOMS" << endl; 
  raus[e].precision(5); 
  raus[e] << fixed << left; 
  double Distance; 
  for(int p=0; p<27*NoOfAtoms; p++) 
  { 
   Distance = sqrt(pow(AtomList[p].xPos-AtomList[Emitteratoms_Ba[e]].xPos, 2) +  
                   pow(AtomList[p].yPos-AtomList[Emitteratoms_Ba[e]].yPos, 2) +  
                   pow(AtomList[p].zPos-AtomList[Emitteratoms_Ba[e]].zPos, 2)); 
   if(Distance <= 0.5*CellLength)   
   { 
    if(p == Emitteratoms_Ba[e]) 
    { 
raus[e] << "  " << AtomList[p].xPos << "      " << AtomList[p].yPos  
    << "      " << AtomList[p].zPos << "      " << "0"               
    << "      " << AtomList[p].Type << "       0.0000" << endl; 
    } 
    else 
    { 
raus[e] << "  " << AtomList[p].xPos << "      " << AtomList[p].yPos  
    << "      " << AtomList[p].zPos << "      " << AtomList[p].TYPE  
    << "      " << AtomList[p].Type << "       0.0000" << endl; 
    } 
   } 
  } 
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  raus[e] << "END" << endl; 
  raus[e].close(); 
 } 
 delete[] raus; 
 
 // feff-Rechnungen durchführen 
 string execute, e1, e2, e3; 
 char eee[16]; 
 for(int a=0; a<NoOfEmitters_Ba; a++) 
 { 
  // in das jeweilige Verzeichnis wechseln 
  sprintf(eee, "%i", a); 
  if(a == 0) 
  { 
   e1 = "feffBa";  e2 = eee;  e3 = "/"; 
   execute = e1 + e2 + e3; 
   chdir(execute.c_str());  
  } 
  else 
  { 
   e1 = "../feffBa";  e2 = eee;  e3 = "/"; 
   execute = e1 + e2 + e3; 
   chdir(execute.c_str()); 
  } 
  // feff-Rechnung starten 
  #ifdef _WIN32 
     if(feff_stdout == 0) { system("feff84windows.exe  > nul"); } 
     if(feff_stdout == 1) { system("feff84windows.exe"); } 
  #endif 
  #ifdef __unix__ 
     if(feff_stdout == 0) { system("./feff84linux > /dev/null"); } 
     if(feff_stdout == 1) { system("./feff84linux"); } 
  #endif 
 } 
 
 // in das Homeverzeichnis zurück wechseln 
 e1 = "../"; 
 execute = e1; 
 chdir(execute.c_str()); 
 
 // k-Achse festlegen 
 for(int k=0; k<NoOfValues; k++) 
 { 
  FEFF_kkk_Ba[k] = 0.05 * k; 
  FEFF_chi_Ba[k] = 0.0; 
 } 
 
 // Alle xmu.dat addieren --> y-Achse festlegen 
 string getall, g1, g2, g3; 
 char ggg[16]; 
 ifstream *rein2; 
 double CHI; 
 rein2 = new ifstream[NoOfEmitters_Ba]; 
 for(int a=0; a<NoOfEmitters_Ba; a++) 
 { 
  sprintf(ggg, "%i", a); 
  g1 = "./feffBa";  g2 = ggg;  g3 = "/xmu.dat"; 
  getall = g1 + g2 + g3; 
  rein2[a].open(getall.c_str(), ios_base::in); 
  do 
  { 
   rein2[a] >> g1; 
  }while(g1 != "-------------------------------");  
  rein2[a] >> g1; 
  rein2[a] >> g1; 
  rein2[a] >> g1; 
  rein2[a] >> g1; 
  rein2[a] >> g1; 
  rein2[a] >> g1; 
  rein2[a] >> g1; 
  rein2[a] >> g1; 
  for(int k=0; k<NoOfValues; k++) 
  { 
   rein2[a] >> g1; 
   rein2[a] >> g1; 
   rein2[a] >> g1; 
   rein2[a] >> g1; 
   rein2[a] >> g1; 
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   rein2[a] >> CHI; 
   FEFF_chi_Ba[k] += CHI; 
  } 
  rein2[a].close(); 
 } 
 delete[] rein2; 
 
 // durch die Absorberanzahl teilen 
 for(int k=0; k<NoOfValues; k++) 
 { 
  FEFF_chi_Ba[k] /= NoOfEmitters_Ba; 
 } 
} 
 
 
 
//***************************************************************************************** 
//*******************************   CalcTheo_Zr.h   *************************************** 
//***************************************************************************************** 
 
void MASTER::CalcTheo_Zr() 
{ 
 // feff.inp-Files erstellen 
 string filename, f1, f2, f3; 
 char fff[16]; 
 ofstream *raus; 
 raus = new ofstream[NoOfEmitters_Zr]; 
 for(int e=0; e<NoOfEmitters_Zr; e++) 
 { 
  sprintf(fff, "%i", e); 
  f1 = "feffZr";  f2 = fff;  f3 = "/feff.inp"; 
  filename = f1 + f2 + f3; 
  raus[e].open(filename.c_str(), ios_base::out);  
  raus[e] << FeffHeader_Zr << endl; 
  raus[e] << "ATOMS" << endl; 
  raus[e].precision(5); 
  raus[e] << fixed << left; 
  double Distance; 
  for(int p=0; p<27*NoOfAtoms; p++) 
  { 
   Distance = sqrt(pow(AtomList[p].xPos-AtomList[Emitteratoms_Zr[e]].xPos, 2) +  
                   pow(AtomList[p].yPos-AtomList[Emitteratoms_Zr[e]].yPos, 2) +  
                   pow(AtomList[p].zPos-AtomList[Emitteratoms_Zr[e]].zPos, 2)); 
   if(Distance <= 0.5*CellLength)   
   { 
    if(p == Emitteratoms_Zr[e]) 
    { 
     raus[e] << "  " << AtomList[p].xPos << "      " << AtomList[p].yPos  
    << "      " << AtomList[p].zPos << "      " << "0"               
    << "      " << AtomList[p].Type << "       0.0000" << endl; 
    } 
    else 
    { 
raus[e] << "  " << AtomList[p].xPos << "      " << AtomList[p].yPos            
    << "      " << AtomList[p].zPos << "      " << AtomList[p].TYPE 
    << "      " << AtomList[p].Type << "       0.0000" << endl; 
    } 
   } 
  } 
  raus[e] << "END" << endl; 
  raus[e].close(); 
 } 
 delete[] raus; 
 
 // feff-Rechnungen durchführen  
 string execute, e1, e2, e3; 
 char eee[16]; 
 for(int a=0; a<NoOfEmitters_Zr; a++) 
 { 
  // in das jeweilige Verzeichnis wechseln 
  sprintf(eee, "%i", a); 
  if(a == 0) 
  { 
   e1 = "feffZr";  e2 = eee;  e3 = "/"; 
   execute = e1 + e2 + e3; 
   chdir(execute.c_str()); 
  } 
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  else 
  { 
   e1 = "../feffZr";  e2 = eee;  e3 = "/"; 
   execute = e1 + e2 + e3; 
   chdir(execute.c_str()); 
  } 
  // feff-Rechnung starten 
  #ifdef _WIN32 
     if(feff_stdout == 0) { system("feff84windows.exe  > nul"); } 
     if(feff_stdout == 1) { system("feff84windows.exe"); } 
  #endif 
  #ifdef __unix__ 
     if(feff_stdout == 0) { system("./feff84linux > /dev/null"); } 
     if(feff_stdout == 1) { system("./feff84linux"); } 
  #endif 
 } 
 
 // in das Homeverzeichnis zurück wechseln 
 e1 = "../"; 
 execute = e1; 
 chdir(execute.c_str()); 
 
 // k-Achse festlegen 
 for(int k=0; k<NoOfValues; k++) 
 { 
  FEFF_kkk_Zr[k] = 0.05 * k; 
  FEFF_chi_Zr[k] = 0.0; 
 } 
 
 // Alle xmu.dat addieren --> y-Achse festlegen 
 string getall, g1, g2, g3; 
 char ggg[16]; 
 ifstream *rein2; 
 double CHI; 
 rein2 = new ifstream[NoOfEmitters_Zr]; 
 for(int a=0; a<NoOfEmitters_Zr; a++) 
 { 
  sprintf(ggg, "%i", a); 
  g1 = "./feffZr";  g2 = ggg;  g3 = "/xmu.dat"; 
  getall = g1 + g2 + g3; 
  rein2[a].open(getall.c_str(), ios_base::in); 
  do 
  { 
   rein2[a] >> g1; 
  }while(g1 != "-------------------------------"); 
  rein2[a] >> g1; 
  rein2[a] >> g1; 
  rein2[a] >> g1; 
  rein2[a] >> g1; 
  rein2[a] >> g1; 
  rein2[a] >> g1; 
  rein2[a] >> g1; 
  rein2[a] >> g1; 
  for(int k=0; k<NoOfValues; k++) 
  { 
   rein2[a] >> g1; 
   rein2[a] >> g1; 
   rein2[a] >> g1; 
   rein2[a] >> g1; 
   rein2[a] >> g1; 
   rein2[a] >> CHI; 
   FEFF_chi_Zr[k] += CHI; 
  } 
  rein2[a].close(); 
 } 
 delete[] rein2; 
 
 // durch die Absorberanzahl teilen 
 for(int k=0; k<NoOfValues; k++) 
 { 
  FEFF_chi_Zr[k] /= NoOfEmitters_Zr; 
 } 
} 
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//***************************************************************************************** 
//***********************************   Compare.h   *************************************** 
//***************************************************************************************** 
 
int MASTER::Compare() 
{ 
 DELTA_after = 0.0; 
 
 // neuen Wert für DELTA(Ba) berechnen  
 double bla  = 0.0; 
 int Counter = 0; 
 do  
 { 
  bla += 0.05; 
  Counter++; 
 }while(bla < k_min); 
 do  
 { 
  delta_Ba[Counter] = (pow(FEFF_kkk_Ba[Counter], k_Weighting)*FEFF_chi_Ba[Counter]) 
                    - (pow(EXP_kkk_Ba[Counter],  k_Weighting)*EXP_chi_Ba[Counter]); 
 
  DELTA_after += Amp_Ba * fabs( delta_Ba[Counter] ); 
  bla += 0.05; 
  Counter++; 
 }while(bla < k_max); 
 
 // neuen Wert für DELTA(Zr) berechnen  
 bla     = 0.0; 
 Counter = 0; 
 do  
 { 
  bla += 0.05; 
  Counter++; 
 }while(bla < k_min); 
 do  
 { 
  delta_Zr[Counter] = (pow(FEFF_kkk_Zr[Counter], k_Weighting)*FEFF_chi_Zr[Counter]) 
                    - (pow(EXP_kkk_Zr[Counter],  k_Weighting)*EXP_chi_Zr[Counter]); 
 
  DELTA_after += Amp_Zr * fabs( delta_Zr[Counter] ); 
  bla += 0.05; 
  Counter++; 
 }while(bla < k_max); 
 
 // Simulationstemperatur berechnen 
 SimTemp -= (0.01*TempDown*SimTemp); 
 
 // neue Konfiguration akzeptieren oder ablehnen  
 double Metrop; 
 if(DELTA_after <= DELTA_before) 
 { 
  Accepted = true; 
 } 
 else  
 { 
  Metrop = (double) Zufall.getZufall_C(10000);   
  Acceptance = 10000 * exp(-(DELTA_after - DELTA_before)/SimTemp); 
 
  if(Metrop > Acceptance)  { Accepted = false; } 
  else                     { Accepted = true;  }   
 } 
 
 if(Accepted == true) // RW akzeptieren 
 { 
  DELTA_before = DELTA_after; 
  return 1; 
 } 
 else // RW nicht akzeptieren 
 { 
  DELTA_before = DELTA_before; 
  return 0; 
 } 
} 
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//***************************************************************************************** 
//**********************************   SaveData.h   *************************************** 
//***************************************************************************************** 
 
void MASTER::SaveData(int XXX)  // XXX=0: Best,  XXX=1: Act 
{ 
 string FileName1, FileName2, FileName3; 
 if(XXX == 0) 
 { 
  FileName1 = "ConfigBest.XYZ"; 
  FileName2 = "TheoChiBest_Ba.txt"; 
  FileName3 = "TheoChiBest_Zr.txt"; 
 } 
 else if(XXX == 1) 
 { 
  FileName1 = "ConfigAct.XYZ"; 
  FileName2 = "TheoChiAct_Ba.txt"; 
  FileName3 = "TheoChiAct_Zr.txt"; 
 } 
 
 // Struktur in Diamond-File speichern  
 ofstream raus5; 
 raus5.open(FileName1.c_str(), ios_base::out); 
 raus5 << NoOfAtoms << endl << endl; 
 raus5.precision(5); 
 raus5 << fixed << left; 
 for(int a=0; a<NoOfAtoms; a++) 
 { 
  raus5 << AtomList[a].Type << "     " << AtomList[a].xPos << "     "  
        << AtomList[a].yPos << "     " << AtomList[a].zPos << endl; 
 } 
 raus5.close(); 
 
 // theoretisches Spektrum (Ba) speichern  
 ofstream raus8; 
 raus8.open(FileName2.c_str(), ios_base::out); 
 raus8.precision(5); 
 raus8 << fixed << left; 
 for(int a=0; a<NoOfValues; a++) 
 { 
  raus8 << FEFF_kkk_Ba[a] << "     " << FEFF_chi_Ba[a] << endl; 
 } 
 raus8.close(); 
 
 // theoretisches Spektrum (Zr) speichern  
 ofstream raus9; 
 raus9.open(FileName3.c_str(), ios_base::out); 
 raus9.precision(5); 
 raus9 << fixed << left; 
 for(int a=0; a<NoOfValues; a++) 
 { 
  raus9 << FEFF_kkk_Zr[a] << "     " << FEFF_chi_Zr[a] << endl; 
 } 
 raus9.close(); 
} 
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